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Chapitre III-1. Méthode expérimentale 
Dans la partie II, le rôle de l’hydrogène dans les processus de corrosion et de corrosion 
sous contrainte a pu être mis en évidence. Dans cette troisième partie, l’objectif est de comprendre 
les interactions hydrogène–éléments microstructuraux. Cela nécessite d’une part de pouvoir 
obtenir une distribution en hydrogène dans l’alliage plus homogène que ne le permet une 
exposition au milieu corrosif et d’autre part l’utilisation de techniques de détection locales de 
l’hydrogène. Par ailleurs, de façon à étudier différents paramètres microstructuraux, il a été 
nécessaire de réaliser des traitements thermomécaniques complémentaires sur l’alliage 7046-T4. 
L’ensemble des techniques et méthodes expérimentales utilisées sont décrites dans ce chapitre. 
III.1.1. Méthode de chargement en hydrogène 
 Cette étude a nécessité de mettre au point une méthode de chargement en hydrogène qui 
conduise à une distribution homogène de cet élément sous la surface de l’échantillon ; la méthode 
doit aussi être répétable et doit permettre de travailler à température ambiante. Pour cela, deux 
types de chargement ont été testés : le premier par exposition dans une solution de NaOH de pH 
11 et le second par polarisation cathodique dans une solution de H2SO4 à pH 2. 
Le second milieu est celui qui a été finalement retenu, pour les raisons données en Annexe 
C. Pour optimiser les conditions de chargement, des courbes de polarisation ont été tracées dans 
le domaine cathodique avec une vitesse de balayage de 250 mV.h-1 afin de choisir le potentiel à 
appliquer, de sorte que la réaction de dissociation de l’hydrogène soit favorisée à la surface des 
échantillons. Afin de minimiser la dispersion des résultats, comme c’est le cas pour les essais en 
milieu NaCl, les échantillons ont été exposés dans le milieu et testés à l’aide d’un montage à trois 
électrodes comme décrit dans le paragraphe II.1.4.1. On notera cependant que, pour ces essais, la 
géométrie des électrodes de travail a été modifiée, de sorte qu’elles puissent être exposées face à 
l’électrode de platine pour ainsi promouvoir une pénétration plus homogène de l’hydrogène dans 
le métal. Pour cela, après avoir été polis miroir (1 µm), les échantillons ont été directement mis en 
contact avec les pinces « crocodiles ». Les électrodes ainsi fabriquées ont été masquées avec du 
vernis et du silicone comme décrit précédemment (Figure II- 50b). Le montage est décrit sur la 
Figure II- 50a. La face exposée à la solution acide pour chargement en hydrogène correspond au 
plan L-TL.  
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Figure II- 50 : a) Photographie du montage à trois électrodes utilisé pour les chargements cathodiques en milieu H2SO4 et b) zoom sur une 
électrode de travail. 
III.1.2. Méthode de détection locale de l’hydrogène 
La technique utilisée et développée dans le cadre de cette thèse pour détecter l’hydrogène 
dans le matériau est la technique de microscopie à force atomique couplée au mode Kelvin 
(SKPFM). Le principe de la microscopie à force atomique (AFM) repose sur l’approche d’une 
pointe nanométrique maintenue au bout d’un cantilever qui balaye la surface de l’échantillon à 
analyser. Il existe alors des interactions dues aux différents types de forces s’exerçant entre la 
pointe et la surface, ce qui permet de remonter à la topographie essentiellement mais également 
à des informations d’ordre mécanique, magnétique, chimique ou électrique selon le mode utilisé. 
La résolution d’une cartographie de la topographie est de quelques dizaines de nanomètre dans 
le plan de l’échantillon et de quelques angströms perpendiculairement à ce plan. 
Plusieurs modes d’utilisation existent : 
- Mode contact : la pointe est en contact avec l’échantillon pendant toute la mesure, ce 
qui permet d’avoir une vitesse d’acquisition rapide. 
- Mode non-contact : la pointe vibre au-dessus de l’échantillon, ce qui permet de moins 
user la pointe mais donne également une moins bonne résolution en raison des 
interactions avec la couche hydratée à la surface de l’échantillon. En conséquence, ce 
mode est la plupart du temps utilisé sous vide. 
- Mode tapping (Figure III- 1b) : la pointe oscille également mais avec une amplitude 
permettant de s’affranchir de la couche d’eau. C’est ce mode d’acquisition qui a été 
utilisé pour cette étude. Il est décrit plus en détails ci-après. 
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En mode tapping, le cantilever oscille librement avec une amplitude A0 lorsqu’il est loin de 
la surface. C’est le piézoélectrique intégré à la pointe qui permet cette oscillation ; l’amplitude et 
la fréquence des vibrations sont détectées par un photo-détecteur à quatre cadrans (Figure III- 
1a). En premier lieu, le laser est aligné sur la photodiode. Ensuite, la pointe est progressivement 
approchée de la surface de l’échantillon : des forces d’interaction entre pointe et échantillon 
apparaissent alors et provoquent une diminution de l’amplitude des oscillations, comme le 
schématise la Figure III- 1c. L’approche s’arrête lorsque l’amplitude atteint une valeur limite, 
définie pour l’étude entre 98 et 92% de A0. L’amplitude de l’oscillation est alors maintenue 
constante par l’intermédiaire de la boucle de rétroaction décrite sur la Figure III- 1a et la pointe 
peut commencer à balayer l’échantillon. 
 
Figure III- 1 : a) Représentation schématique du dispositif de mesure de l’AFM ; b) Comparaison du mode contact et du mode tapping ; c) 
Evolution des interactions entre la pointe et l’échantillon lors de l’approche. 
III.1.2.1. Mode KFM 
L’AFM peut être associé au mode Kelvin : on parle alors de KFM (« Kelvin Force 
Microscopy ») ou SKPFM (« Scanning Kelvin Probe Force Microscopy »). Dans ce cas, la pointe 
utilisée est conductrice et interagit avec l’échantillon par le biais des forces électrostatiques. Un 
potentiel Udc est alors appliqué entre la pointe et le matériau. On peut accéder en simultané à la 
topographie et au potentiel. 
Le principe de la sonde de Kelvin repose sur le fait que, lorsque deux conducteurs sont mis 
en contact électrique, il existe une différence de potentiel VCPD (CPD= Contact Potential Difference) 
proportionnelle à la différence de travail de sortie des deux matériaux. Pour mesurer ce potentiel, 
on fait osciller une sonde au-dessus de la surface ce qui fait varier la capacité entre la sonde et 
l’échantillon et induit un courant alternatif que l’on mesure : 
𝑖(𝑡) = 𝑉𝑐𝑝𝑑 × 
𝑑𝐶
𝑑𝑡
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En appliquant une tension Udc entre l’échantillon et la sonde, l’équation devient, 
𝑖(𝑡) = (𝑉𝑐𝑝𝑑 − 𝑈𝑑𝑐) × 
𝑑𝐶
𝑑𝑡
 
Il suffit donc de faire varier Udc afin que i=0, soit quand Udc=Vcpd. Le potentiel mesuré est 
également appelé potentiel Volta et est donné en V ; il fournit une indication sur l’énergie 
nécessaire à l’arrachement d’un électron depuis le niveau de Fermi d’un métal jusqu’à un point 
situé à l’infini à l’extérieur du métal. 
Cette méthode présente l’inconvénient d’avoir une mauvaise résolution latérale, de l’ordre 
de la centaine de micromètres en raison de la taille des sondes qui doivent être suffisamment 
grandes pour qu’un courant puisse être détecté. Pour pallier cette difficulté on travaille en mode 
SKPFM, soit « Scanning Kelvin Probe Force Microscopy ». Dans ce mode, la tension que l’on 
applique est de type sinusoïdal et entraîne par conséquent une oscillation de la pointe. Le 
potentiel Udc est alors ajusté en fonction des oscillations du cantilever, en fait jusqu’à ce qu’elles 
soient nulles. Le principe est le même que le précédent à ceci près que la mesure repose sur des 
variations d’amplitude ce qui permet d’être plus précis avec une résolution latérale de l’ordre de 
50 nm. En plus de l’excitation électrique, l’excitation mécanique appliquée permet d’obtenir une 
image topographique de l’échantillon, indispensable pour s’affranchir d’accidents de surface qui 
pourraient affecter le potentiel Volta. 
Larignon et al., et plus récemment Lafouresse et al., ont montré que la technique SKPFM 
était tout à fait adaptée pour détecter l’hydrogène dans les alliages d’aluminium, l’hydrogène 
modifiant le travail de sortie des électrons ce qui permet sa localisation à une échelle très locale 
[99,164].   
III.1.2.2. Préparation des échantillons et traitement des données 
Dans le cas de notre étude, l’appareil utilisé est un Agilent modèle 5500 PicoPlus AFM-STM 
sur lequel des sondes revêtues d’une fine couche de Pt-Ir, adaptées à une résolution en image 
élevée, ont été montées. Les mesures ont été réalisées par l’intermédiaire du logiciel PicoView 1.8. 
Les analyses au SKPFM ont été réalisées sur la face TC-TL des échantillons après 
chargement en hydrogène en milieu acide sulfurique sur la face L-TL. Afin de minimiser les 
interactions de surface dues à la topographie, la zone analysée a été polie jusqu’au ¼ µm avec de 
la pâte diamantée. Les Figure III- 2a et 2b donne une description précise des échantillons. Des 
zones rectangulaires de 80 x 16 µm² ont été analysées successivement depuis la surface chargée 
en hydrogène jusqu’au cœur des échantillons comme le montre les Figure III- 2c et 2d. Un pas de 
50 µm dans la direction TC a été choisi entre chaque section afin qu’elles se recoupent, permettant 
ainsi de déterminer plus précisément la profondeur de surface analysée (Figure III- 2e). A chaque 
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analyse, on obtient une image topographique (Figure III- 2e), nécessaire pour prendre en compte 
les effets de surface sur la variation du potentiel, et une image en potentiel (Figure III- 2f). 
Au final, on réalise une analyse sur une distance d’environ 300 µm dans la direction TC, 
potentiellement variable suivant la longueur de la zone que l’on souhaite analyser. Dans la 
direction TL, une ligne de mesure de potentiel a été réalisée tous les microns, il y a donc 16 lignes 
de données et on a arbitrairement choisi de n’en considérer que deux, à savoir la ligne 6 et la ligne 
12 pour chaque analyse afin de réduire la durée du traitement de données tout en ayant au moins 
deux profils pour valider le résultat obtenu. Dans la totalité des cas testés, les 16 lignes de mesure 
ont montré des variations similaires. 
 
Figure III- 2 : a) Photographie de l’AFM utilisé et b) zoom sur la platine sur laquelle repose l’échantillon. c) Représentation schématique et 
dimensions des coupons de chargement analysés à l’AFM-KFM ; d) représentation schématique des étapes d’analyse dans le plan TC-TL ; e) 
images topographiques et f) représentation du potentiel de surface. 
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III.1.3. Caractérisation des interactions hydrogène – éléments microstructuraux 
III.1.3.1. Traitements thermiques 
L’un des axes de cette thèse a été de caractériser les interactions H-précipités durcissants. 
Dans ce but, des traitements thermiques ont été réalisés sur l’alliage 7046-T4 afin de faire varier 
la nature et la fraction volumique de précipités durcissants ainsi que la taille de grains. La plupart 
des traitements nécessaires à l’étude des interactions H-précipités durcissants ont été réalisés 
dans les laboratoires de C-TEC. Néanmoins, des essais complémentaires ont nécessité l’utilisation 
des fours du CIRIMAT. 
Dans cette étude, tous les traitements thermiques de durcissement structural ont été 
réalisés à 150 °C et les états correspondants ont été caractérisés par des mesures de dureté et des 
observations au MET, comme décrit dans le chapitre II–2. Les échantillons ainsi préparés ont été 
utilisés pour réaliser des immersions en milieu corrosif, des chargements en hydrogène par voie 
cathodique en milieu H2SO4 à pH 2 et des mesures au KFM.  
III.1.3.2. Interactions hydrogène – dislocations 
III.1.3.2.a. Essais de traction lente 
 Généralement, les essais de traction lente sont réalisés en milieu corrosif afin de pouvoir 
étudier le couplage mécanique–environnement sans que les effets dus à la mécanique ne 
masquent complètement les effets de l’environnement. Dans le cadre de cette étude, des 
sollicitations en traction lente ont été réalisées afin de mettre en évidence l’effet des dislocations 
sur le transport de l’hydrogène, et inversement. Pour cela, plusieurs ordres de grandeurs de 
vitesses de déformation ont été appliqués, 10-4, 10-5 et 10-6 s-1, limite des machines de traction 
utilisées. 
 Les essais ont été réalisés en milieu NaCl 0,6 M, à l’air et sous vide. Dans tous les cas, ils 
ont été réalisés en deux étapes : une étape de traction à une vitesse de 10-3 s-1 jusqu’à 80%Rp0,2 
puis une étape de traction lente jusqu’à la rupture de l’échantillon (Figure III- 3). Des éprouvettes 
de traction similaires à celles présentées dans la partie II ont été utilisées. L’évolution de la 
déformation des éprouvettes testées à l’air a été mesurée à l’aide d’un extensomètre comme décrit 
dans le paragraphe II.1.3.1. Dans le cas où les éprouvettes ont été exposées au milieu corrosif, elles 
ont été masquées comme expliqué dans le paragraphe II.1.4.3.a et les mesures de déformation ont 
été réalisées à l’aide du système LVDT également décrit dans ce paragraphe.  
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Figure III- 3 : Représentation schématique des vitesses de déformation appliquées au cours des essais de traction lente. 
Les essais sous vide ont été réalisés en utilisant une machine de traction MTS équipée 
d’une cellule de charge de 5 kN et d’une enceinte environnementale qui permet de travailler sous 
atmosphère contrôlée, sous vide secondaire ou sous flux de gaz et en température (Figure III- 4c 
et 4d). Dans le cadre de cette étude, seule la possibilité de travailler sous vide a été exploitée. Les 
têtes des éprouvettes ont été percées à l’aide d’un foret de 4 mm de diamètre et de telle sorte que 
les sections de matière restantes de part et d’autre du trou soient plus larges que le fût. La Figure 
III- 4a représente schématiquement les éprouvettes utilisées pour ces essais. Pendant l’essai, les 
échantillons ont été maintenus à l’aide de goupilles qui traversent les têtes et transmettent la 
charge appliquée. Une première pompe permet d’atteindre un vide primaire proche de 2.10-2 
mbar puis une pompe turbomoléculaire permet atteindre une pression de l’ordre de 1.10-5 mbar. 
Les conditions environnementales empêchant l’utilisation d’un système de mesure de 
l’allongement par contact, un extensomètre laser Mitutoyo a été utilisé. Afin de permettre le 
passage du laser, des parois en quartz ont été installées de part et d’autre du four et la déformation 
a été mesurée entre les têtes de l’échantillon. Le principe, décrit sur la Figure III- 5, est le suivant : 
un faisceau laser est émis d’un côté de l’éprouvette sans traverser sa partie utile. Le système de 
goupilles qui équipe les têtes de l’éprouvette permet d’intercepter le faisceau. La largeur L du 
faisceau mesurée par le récepteur correspond alors à l’allongement de la longueur utile de 
l’éprouvette. 
Comme pour les essais de traction réalisés dans la partie II, le logiciel Testworks a été 
utilisé pour acquérir les données.  
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Figure III- 4 : a) Schéma des éprouvettes utilisées pour les essais de traction sous vide. Photographies d’une éprouvette (b) et du montage utilisé 
pour réaliser les essais de traction sous vide (c). 
 
Figure III- 5 : Représentation schématique du principe de l’extensométrie laser. 
III.1.3.2.b. Ecrouissage 
Toujours dans l’optique d’étudier les interactions H-dislocations, des échantillons ont été 
pré-écrouis par traction afin d’augmenter la densité de dislocations dans la microstructure de 
l’alliage 7046. Seul l’alliage à l’état T4 a été traité de cette façon. Pour cela, des éprouvettes de 
traction identiques à celles utilisées précédemment ont été sollicitées en traction jusqu’au 
pourcentage de déformation voulu sur la machine de traction MTS décrite dans la partie II.1.3.1. 
La déformation a été pilotée à partir des mesures réalisées à l’aide de l’extensomètre. Pour 
confirmer l’augmentation de la densité de dislocations, des mesures en diffraction des rayons X 
ont été réalisées ; elles sont décrites dans le paragraphe suivant. 
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Les échantillons ainsi préparés ont été utilisés pour réaliser des immersions en milieu 
corrosif, des chargements en hydrogène par voie cathodique en milieu H2SO4 à pH 2 et des 
mesures au KFM.  
III.1.3.2.c. Diffraction des rayons X (DRX) 
La diffraction des rayons X a été employée dans ces travaux pour déterminer les 
paramètres microstructuraux nécessaires à l’estimation des densités de dislocations dans 
l’alliage. Par cette méthode, décrite par la suite, il est ainsi possible de comparer des densités de 
dislocations en supposant que celles-ci constituent un réseau homogène dans l’ensemble de la 
zone de mesure. Pour cela, un diffractomètre de modèle Bruker D8 Discover a été utilisé ; les 
analyses ont été réalisées avec une anode en cuivre, une tension de 40 kV et un courant de 30 mA. 
Une calibration fine avec un calibrant NIST de type LaB6 a été effectuée préalablement afin de 
déconvoluer le signal lié à l’appareillage (source, fente…). Les essais ont été réalisés par Rémi 
Garcia et analysés par Benoit Malard.  
Les diffractogrammes ont été obtenus sur des coupons de 15x3x2 mm3 d’alliage 7046-T4 
préalablement polis miroir puis écrouis par traction. Les mesures ont été réalisées à température 
ambiante avec un montage θ-θ, de 2θ=20° à 120°, et un pas de 0,05° avec un temps d’acquisition 
de 8 s par point, permettant ainsi d’observer les principaux pics relatifs aux phases en présence 
avec suffisamment de précision. 
Les mesures expérimentales ainsi obtenues ont ensuite été analysées par la méthode de 
Rietveld [165]. Cette méthode consiste à simuler un diffractogramme théorique, obtenu à partir 
des données connues sur les phases en présence, et d’ajuster les paramètres de ce modèle par la 
méthode des moindres carrés pour qu’il soit le plus semblable possible au diffractogramme 
obtenu expérimentalement. La forme de chaque pic est simulée par une fonction mathématique 
de type pseudo-Voigt. Cette méthode a été réalisée avec le logiciel Topas [166]. 
Les densités de dislocations peuvent également être évaluées par observations au MET ; 
toutefois, dans le cadre de cette étude, la diffraction des rayons X a été préférée pour plusieurs 
raisons. En premier lieu, cette méthode permet de réaliser des mesures plus rapides et moins 
contraignantes du point de vue de la préparation des échantillons ; ensuite, pendant la 
préparation des lames MET, les densités de dislocation en surface peuvent être réduites [167]. 
D’autre part, les mesures réalisées par DRX permettent d’analyser un volume plus représentatif 
de la microstructure qu’au MET. Les densités de dislocations peuvent être déterminées par 
l’équation suivante, issue des travaux de Williamson et Smallman [168,169] :  
𝜌 =
2√3𝜖
𝐷𝑏
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qui nécessite donc de connaître les tailles de cristallites D et les microdéformations ϵ, deux 
paramètres déterminés à partir de la déconvolution des pseudo-Voigt en, respectivement, une 
fonction lorentzienne et une gaussienne. Le vecteur de Burgers b a quant à lui été calculé à partir 
du paramètre de maille (𝑏 =
𝑎
√2
 pour une structure cfc). La relation entre ces paramètres et les 
densités de dislocations se justifie par le fait que, lors de l’écrouissage, les dislocations 
s’organisent en cellules de plus en plus nombreuses et de plus en plus petites : la taille des 
cristallites diminue et les microdéformations entre ces dernières augmentent du fait de 
l’augmentation du nombre de dislocations [170]. 
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Chapitre III-2. Elaboration de microstructures pertinentes 
Dans cette troisième et dernière partie de l’étude, l’objectif est de générer de nouvelles 
données pour pouvoir discuter les mécanismes de CSC proposés à l’issue de la partie précédente. 
Pour cela, il s’agit dans un premier temps de produire des microstructures grâce auxquelles il sera 
possible de découpler le rôle des différents paramètres microstructuraux vis-à-vis de la diffusion 
et du piégeage de l’hydrogène. Ces microstructures ont été pensées pour permettre l’étude de 
trois types d’interactions : les interactions hydrogène – précipités durcissants, hydrogène – 
dislocations et la diffusion via les joints de grains. Pour chacun des cas, la microstructure, les 
propriétés mécaniques et le comportement en corrosion ont été réévalués lorsque cela a été jugé 
nécessaire. 
III.2.1. Etude des interactions hydrogène – précipités durcissants 
Les différences de comportement en CSC entre l’alliage à l’état T4 et à l’état T7-20 ont été 
attribuées au piégeage de l’hydrogène au niveau des précipités durcissants η-MgZn2 qui se sont 
formés pendant le revenu. De façon à préciser les interactions hydrogène - précipités durcissants, 
ce sont donc deux états thermomécaniques complémentaires qui ont été en premier lieu préparés 
à partir de l’état T4.  
III.2.1.1. Influence du traitement thermique sur la microstructure 
L’état de l’art de la première partie a permis de montrer l’influence de la durée du 
traitement de revenu sur la nature, la taille, la fraction volumique et la cohérence des précipités 
durcissants. Par ailleurs, on a également pu discuter de l’influence de la distorsion du réseau 
cristallin associée aux précipités sur le piégeage de l’hydrogène [110,142]. Il a donc été décidé de 
réaliser des revenus intermédiaires de 5 et 48 heures à 150 °C, états qui seront ensuite appelés 
T7-5 et T7-48 respectivement. Après ces traitements, les alliages ont été trempés à l’eau et ont 
maturé à l’air pendant 15 jours. La Figure III- 6 offre une représentation schématique des 
traitements thermiques appliqués. L’objectif est de générer des microstructures associées à des 
états de précipitation durcissante qui permettront de découpler les paramètres liés à la nature, la 
cohérence, la taille et la fraction volumique des particules fines vis-à-vis de la tenue à la FPH de 
l’alliage. C’est pourquoi seule la précipitation fine a été analysée, étant entendu que les traitements 
thermiques réalisés n’ont pas d’effet sur les autres paramètres microstructuraux. 
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Figure III- 6 : Représentation schématique des traitements thermiques appliqués dans cette étude. Les noms des états T7 font référence à la 
durée du traitement à 150 °C. Chacun d’entre eux a été suivi d’une maturation de deux semaines. 
Ainsi, la Figure III- 7 propose un ensemble de micrographies obtenues au MET sur l’alliage 
7046 aux états T7-5 et T7-48. A l’état T7-5, on constate la formation de particules de très petite 
taille, que l’on ne parvient pas à distinguer sur la Figure III- 7a. Afin de les analyser, des 
observations à plus fort grandissement ont été réalisées sur les Figure III- 7c et 7e. On y distingue 
alors des particules qui présentent les caractéristiques des précipités η’ décrits dans la littérature 
et qui devraient donc être cohérentes ou semi-cohérentes avec la matrice[11,15]. Néanmoins, la 
nature de ces particules n’a pas pu être clairement identifiée en raison de leur petite taille (5,5 nm 
de diamètre en moyenne). La Figure III- 7c, centrée sur un joint de grain, met également en 
évidence la présence d’une PFZ dont la largeur a été estimée à 25 nm en moyenne, donc plus faible 
que celle mesurée à l’état T7-20, qui était d’environ 55 nm. Comme dans le cas de l’alliage T7-20 
discuté dans le chapitre II-2, la formation de cette zone résulte de la croissance des précipités 
intergranulaires qui passent d’une taille de 15 ± 10 nm à l’état T4, à 75 ± 15 nm à l’état T7-5 et qui 
sont également plus nombreux dans ce dernier état. 
A l’état T7-48, la microstructure de l’alliage 7046 est très similaire à celle de l’état T7-20. 
On constate la présence de particules fines intragranulaires plus grosses qu’à l’état T7-5 et d’une 
PFZ dont l’épaisseur est semblable à celle mesurée pour l’état T7-20, soit environ 55 nm. On note 
aussi que, dans le cas de l’état T7-48, les précipités intergranulaires ont une taille moyenne de 85 
± 25 nm à comparer à 80 ± 20 nm dans l’état T7-20, ce qui est cohérent avec les tailles de PFZ 
similaires. Pour l’état T7-48 toujours, les particules intragranulaires formées ont été identifiées 
comme étant η-MgZn2 et présentent un diamètre moyen de 12,5 nm, plus élevé que pour l’état T7-
20 dans lequel le diamètre moyen des particules durcissantes est de 9,1 nm. Concernant 
l’évolution des fractions volumiques de ces précipités, il n’a pas été jugé pertinent de les mesurer 
à partir des images MET réalisées dans cette étude. 
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Figure III- 7 : Micrographies MET de l’alliage 7046 à l’état T7-5 (a, c et e) et à l’état T7-48 (b, d et f). 
III.2.1.2. Retour sur les propriétés mécaniques 
L’analyse des propriétés mécaniques en lien avec les évolutions microstructurales qui a 
été réalisée dans le paragraphe II.2.3.2 a ensuite été complétée par l’étude de deux nouveaux 
traitements thermiques. La Figure III- 8a permet de situer les états T7-5 et T7-48 sur la courbe 
montrant l’évolution de la dureté de l’alliage en fonction de la durée du revenu à 150 °C. En toute 
logique avec les observations réalisées au MET, l’état T7-5 présente une dureté plus élevée que 
les autres états, ce qui est cohérent avec la formation de particules η’, principale phase durcissante 
de l’alliage. Cela permet donc de confirmer la nature des précipités formés. De même, la chute de 
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dureté observée pour les états revenus plus longtemps s’explique par une augmentation de la 
proportion de précipités η-MgZn2 par rapport aux précipités η’ et par une modification des 
interactions entre les dislocations et les précipités, comme discuté dans le paragraphe II.2.3.2. De 
même, la dureté de l’alliage 7046-T7-48 plus faible que celle du T7-20 suggère une diminution de 
la proportion de précipités η’ par rapport aux précipités η et également la coalescence de ces 
derniers qui deviennent ainsi moins nombreux. 
Ces résultats se retrouvent également sur les courbes de traction présentées sur la Figure 
III- 8b. Tout d’abord, en comparant seulement les états revenus, on constate une diminution 
logique de la limite d’élasticité de l’état T7-5 à l’état T7-48, en parfaite adéquation avec la 
diminution de la dureté. Dans le cas de l’état T4, la faible limite d’élasticité s’explique par l’absence 
d’obstacle à la mise en mouvement des dislocations. Ensuite, on constate également une évolution 
des taux d’écrouissage. Pour les états revenus et sur-revenus, le taux d’écrouissage est moins 
important que pour l’alliage à l’état T4. Comme cela a été discuté dans le paragraphe II.2.3, ces 
différences s’expliquent par les différences d’interaction entre les dislocations et les autres 
éléments microstructuraux. Dès lors que des précipités η’ ou η se forment, le durcissement par les 
interactions dislocations-dislocations est écranté en faveur des interactions dislocations – 
précipités. 
Enfin, concernant les allongements à rupture, les valeurs sont très proches pour les trois 
états revenus et plus faibles que pour l’état T4. Cela s’explique par le faible écrouissage observé 
pour les trois états revenus alors que l’état T4 s’écrouit davantage au cours de l’essai de traction.  
Le Tableau III- 1 résume les propriétés mécaniques de l’alliage 7046 en fonction de l’état 
thermomécanique considéré. 
 
Figure III- 8 : Evolution des propriétés mécaniques de l’alliage 7046 en fonction de la durée de revenu à 150 °C : a) dureté Vickers et b) courbes 
de traction. 
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Etat E (GPa) Rp0,2 (MPa) Rm A% (%) 
T4 71 ± 4 364 ± 7 588 ± 10 18 ± 1 
T7-5 72 ± 3 476 ± 5 514 ± 7 12,5 ± 1 
T7-20 69 ± 4 434 ± 1 497 ± 2 13,5 ± 1 
T7-48 69 ± 6 362 ± 4 456 ± 4 12 ± 1 
Tableau III- 1 : Propriétés mécaniques de l'alliage 7046 en fonction de son état thermomécanique. 
L’analyse des faciès de rupture sur la Figure III- 9a met en évidence un comportement 
intermédiaire pour l’alliage 7046-T7-5 par rapport aux états T4 et T7-20. On constate la présence 
de cupules dont la taille est caractéristique des précipités intermétalliques grossiers mais 
également des zones de rupture intergranulaire-ductile qui supposent également une 
sensibilisation des joints de grains. Cela suggère que les joints de grains sont moins sensibilisés à 
l’état T7-5 qu’à l’état T4, ce qui peut s’expliquer par la coalescence des précipités η’ avec lesquels 
les dislocations interagissent, ce qui limite les interactions inter-dislocations. Il semble que cela 
contribue donc à réduire les différences de contrainte d’écoulement entre le cœur des grains et 
les joints de grains. Une partie de la rupture est cependant toujours intergranulaire-ductile, 
contrairement à l’état T7-20, car l’état T7-5 correspondant à un revenu au pic de dureté. Dans ce 
cas, la différence de limite d’écoulement doit certainement rester suffisamment élevée pour 
favoriser une rupture localisée au niveau des joints de grains dont la désorientation est favorable. 
La Figure III- 9c montre aussi du cisaillement sur les bords des éprouvettes. 
Les Figure III- 9b et 9d montrent qu’à l’état T7-48, l’alliage 7046 présente un 
comportement similaire à celui de l’état T7-20, ce qui était attendu au vu des ressemblances 
microstructurales entre les deux états thermomécaniques. La rupture est donc majoritairement 
transgranulaire ductile, caractérisée par des cupules principalement dues à la déformation autour 
des précipités grossiers. 
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Figure III- 9 : Faciès de rupture de l’alliage 7046 à l’état T7-5 au cœur (a) et en bord (c) et à l’état T7-48 au cœur (b) et en peau (d). 
III.2.1.3. Retour sur le comportement en corrosion 
Pour compléter cette étude, l’évolution du comportement en corrosion de l’alliage 7046 
en fonction de la durée du revenu à 150 °C a également été évaluée en milieu NaCl 0,6 M. En 
premier lieu, la Figure III- 10 montre une augmentation du potentiel de corrosion avec la durée 
de revenu. Les différences mesurées sont faibles, mais les essais ont été répétés suffisamment de 
fois et l’écart-type sur les mesures est suffisamment faible pour que ces différences soient 
considérées comme significatives. Cette augmentation, comme cela a été discuté dans le cas du 
T7-20 par rapport à l’état T4, s’explique par la précipitation de Zn et Mg en solution solide sous 
forme de précipités η’ et η. On rappelle notamment que Birbilis [57] a montré que la présence de 
Mg en solution solide dans Al abaisse le potentiel de corrosion de l’alliage. 
Il est donc logique sur la Figure III- 10b de constater également ce décalage en potentiel. 
Hormis cette différence, l’alliage présente un comportement similaire pour les 3 états revenus 
avec d’abord un pic de courant attribué à la réactivité de l’ASL puis, un second potentiel de rupture 
qui correspond au développement des piqûres de corrosion. Toutefois, la comparaison des 
courbes de polarisation anodique pour les 4 états permet de compléter les conclusions qui avaient 
été émises dans le chapitre II-3. En effet, si l’on s’intéresse à l’écart de potentiel entre les deux 
potentiels de rupture (potentiel de corrosion et potentiel de germination des piqûres), on constate 
qu’il évolue avec la durée de revenu. On mesure un écart de potentiel de 20 ± 5 mV pour l’état T4, 
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55 ± 5 mV pour l’état T7-5, 70 ± 5 mV pour l’état T7-20 et 40 ± 5 mV pour l’état T7-48. Bien que 
ces différences soient faibles, la répétabilité des essais suggère qu’il faut les prendre en 
considération. L’augmentation de cet écart de potentiel entre les états revenus pendant 5 et 20 
heures s’explique logiquement par la diminution de la proportion de Zn et Mg en solution solide 
quand la durée de revenu augmente. Le potentiel de la matrice étant globalement plus noble à 
l’état T7-20, l’écart de potentiel avec les précipités grossiers est plus faible, ce qui diminue la 
sensibilité de l’alliage à la corrosion par piqûres et repousse le potentiel de germination des 
piqûres vers des valeurs plus élevées par rapport à l’état T7-5. La précipitation de Mg et Zn 
explique également les fluctuations de courant pour les états T7-5 et T7-20 : sur toute une plage 
de potentiels, les piqûres sont métastables jusqu’à ce qu’un potentiel suffisant soit atteint pour 
permettre leur propagation. Concernant l’état T7-48, la forte précipitation de Mg et Zn conduit à 
un anoblissement important du potentiel de corrosion si bien qu’une fois le pic de courant lié à la 
réactivité de l’ASL passé, le domaine de potentiel atteint correspond quasiment au domaine de 
stabilité de la corrosion par piqûres : un court palier correspondant à des piqûres métastables est 
cependant observé. 
On note par ailleurs que les courbes de polarisation dans le domaine cathodique ne sont 
pas présentées sur ce graphique afin d’alléger la lecture des données. En fait, il n’a pas été jugé 
nécessaire de les présenter compte-tenu de la similitude des courbes pour les 4 états. 
 
Figure III- 10 : Evolution du comportement électrochimique de l’alliage 7046 en fonction de la durée de revenu à 150 °C : a) évolution d’Ecorr et b) 
comparaison des courbes de polarisation. 
Pour l’étude qui suit, il n’a pas été jugé nécessaire non plus de détailler davantage le 
comportement électrochimique des différents états métallurgiques. Néanmoins, 
l’endommagement en surface a été analysé après 24 heures d’exposition au milieu corrosif au 
potentiel de corrosion. La Figure III- 11 montre que pour cette durée d’immersion, l’alliage aux 
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états T7-5 et T7-48 présente une sensibilité à la corrosion liée à la dissolution de la matrice autour 
des précipités intermétalliques grossiers. On note donc, pour ces deux nouvelles microstructures, 
un comportement semblable à celui de l’alliage à l’état T7-20, sans modification de la morphologie 
des défauts, et surtout, pas de sensibilité à la corrosion intergranulaire. 
 
Figure III- 11 : Surface de l'alliage 7046-T7-5 (a) et T7-48 (b) après 24 heures d'exposition en milieu NaCl 0,6 M. 
III.2.2. Etude des interactions hydrogène – dislocations 
En second lieu, l’analyse du comportement en CSC de l’alliage 7046 a conduit à soulever le 
rôle des interactions hydrogène – dislocations. Pour les mettre en évidence, des essais de traction 
lente ont été réalisés et, en complément, des essais sur des échantillons pré-écrouis ont également 
été réalisés afin de mettre en évidence le rôle que les dislocations pourraient jouer comme piège 
et/ou court-circuit de diffusion pour l’hydrogène des dislocations.  
III.2.2.1. Influence du pré-écrouissage sur les propriétés mécaniques – choix du taux 
d’écrouissage 
Pour ces essais, seul l’alliage 7046-T4 a été étudié afin de limiter le nombre de sites de 
piégeage de l’hydrogène. L’écrouissage a été réalisé par traction à 10-3 s-1 jusqu’à un pourcentage 
de déformation piloté par le suivi de la déformation à l’extensomètre. Une partie de ces 
échantillons étant destiné à des expositions en milieu corrosif, une première étude consistant à 
analyser la surface des échantillons après différents taux de pré-déformation a été menée. Dans 
leurs travaux, Kamoutsi et al. [132] ont étudié par thermodésorption le piégeage de l’hydrogène 
dans un alliage 2024 pré-écroui jusqu’à 15 % de déformation. Dans l’étude actuelle, des pré-
écrouissages jusqu’à 14 % de déformation ont donc été testés sur l’alliage 7046-T4. Il est 
important de noter que pour tous les essais qui ont suivi, la déformation élastique n’a pas été 
maintenue. Il faut donc garder à l’esprit que les taux de déformation indiqués le sont sans prise en 
compte du retour élastique.  
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Les Figure III- 12a, 12b, 12c et 12d mettent en évidence une augmentation de la rugosité 
de la surface quand le taux de pré-déformation augmente avec, sur les éprouvettes à 10 et 14 % 
de pré-déformation, l’apparition des grains sur la surface. La Figure III- 12 montre aussi qu’à 
partir de 10 % de déformation, des fissures apparaissent en surface. Ces fissures observées sur 
les Figure III- 12e et 12f pour respectivement 10 et 14 % de pré-déformation peuvent induire par 
la suite une modification du comportement en corrosion de l’alliage. On a notamment vu dans la 
partie précédente que l’alliage 7046 présente une forte sensibilité à la corrosion caverneuse. Ce 
type de défauts initialement présents sur la surface à exposer au milieu corrosif pourrait donc 
induire un confinement local et la propagation exacerbée de corrosion intergranulaire. Pour 
s’affranchir d’un tel phénomène, des pré-écrouissages de 3, 5 et 7 % de déformation uniquement 
ont été réalisés dans la suite de l’étude : ils ont été appelés respectivement états T4-3, T4-5 et T4-
7. 
 
Figure III- 12 : Evolution de la surface de l’alliage 7046-T4 soumis à différents taux de pré-écrouissage : 3 % (a), 7 % (b), 10 % (c et e) et 14 % (d et 
f). 
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Le tracé des courbes de traction pour des échantillons préalablement pré-écrouis avec des 
taux de pré-déformation de 3, 5 et 7 % montre que la limite d’élasticité des échantillons ainsi 
préparés est de 430 ± 3 MPa, 455 ± 2 MPa et 492 ± 5 MPa, respectivement. Par ailleurs, on notera 
également que l’allongement à rupture est modifié, diminuant lorsque le taux de pré-déformation 
augmente. Lorsque l’abattement des propriétés mécaniques de l’alliage a été évalué après 
exposition en milieu corrosif, cette évolution a bien évidemment été prise en compte. 
III.2.2.2. Influence du pré-écrouissage sur la microstructure 
Les modifications microstructurales induites par l’écrouissage n’ont pas été directement 
observées au MET. Toutefois, l’effet du pré-écrouissage sur la densité de dislocations a été estimé 
par des mesures réalisées par DRX et détaillées dans le paragraphe III.1.3.2.c. Pour cela, les tailles 
des cristallites ainsi que les microdéformations moyennes ont été déterminées pour chacun des 
états écrouis et sont retranscrites dans le Tableau III- 2. 
Taux 
d’écrouissage 
Taille des 
cristallites D (nm) 
Microdéformations 
ϵ 
0 262 ± 13 0,131 ± 0,002 
0,03 247 ± 11 0,303 ± 0,007 
0,05 179 ± 7 0,335 ± 0,005 
0,07 149 ± 4 0,392 ± 0,007 
Tableau III- 2 : Evolution de la taille des cristallites et des microdéformations mesurées par DRX dans l’alliage 7046-T4 en fonction du taux 
d’écrouissage appliqué. 
A partir de ces valeurs, les densités de dislocations ont été mesurées à l’aide de l’équation 
de Williamson et Smallman rappelée ci-dessous [168,169]. 
𝜌 =
2√3𝜖
𝐷𝑏
 
La Figure III- 13 démontre une évolution linéaire de la densité de dislocations avec 
l’augmentation du taux de déformation appliqué qui est cohérente avec les données de la 
littérature. Dans leurs travaux, Adachi et al. [170] ont notamment montré que les densités de 
dislocations connaissaient une évolution en 4 stades dépendant notamment de la taille des grains 
dans un alliage d’aluminium 1100. Au début de la déformation, correspondant à une déformation 
purement élastique, les densités de dislocations n’évoluent quasiment pas. Dans un second temps, 
elles connaissent une forte augmentation du fait du déplacement des dislocations dans les grains 
favorablement orientés dans le domaine de microplasticité. Les deux derniers stades 
correspondent à la déformation dans le domaine plastique, dans lequel les densités de 
dislocations évoluent d’autant plus rapidement que la taille de grain est élevée, et à la striction 
menant à la rupture. En ce qui concerne l’alliage d’aluminium 7046, les taux d’écrouissage choisis 
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correspondent à une évolution du nombre de dislocations dans le troisième domaine, avec une 
évolution linéaire. On peut par ailleurs noter que, dans le cas de l’étude menée par Adachi et al., 
les éprouvettes sont maintenues sous tension pendant la réalisation des diffractogrammes tandis 
qu’ici, la composante élastique n’est pas prise en compte, justifiant d’autant plus le caractère 
linéaire de l’évolution des densités de dislocations entre l’alliage non écroui et ceux qui ont été 
écrouis. Enfin, l’ordre de grandeur de la densité de dislocations proche de 1014 m-2 est cohérent 
avec les données de la littérature [170,171]. 
 
Figure III- 13 : Evolution de la densité de dislocations calculée à partir des mesures DRX en fonction de la déformation appliquée. 
III.2.2.3. Influence du pré-écrouissage sur le comportement en corrosion 
Pour les pré-écrouissages sélectionnés, le comportement en corrosion de l’alliage a été 
étudié sur la base des courbes de polarisation présentées sur la Figure III- 14. On constate que le 
comportement global de l’alliage est le même lorsqu’il est pré-déformé et lorsqu’il ne l’est pas, 
avec des densités de courant similaires et un potentiel de corrosion qui n’évolue pas 
significativement. Néanmoins, on peut noter que le premier potentiel de rupture, associé à la 
dissolution de l’ASL dans le chapitre II-3, n’est plus visible sur les échantillons qui ont été pré-
écrouis pour lesquels l’absence du pic correspondant à la réactivité de l’ASL est remarquable. 
Cette observation peut s’expliquer par le fait que l’écrouissage induit lors du polissage mécanique 
devient négligeable devant celui induit par la traction. Toutefois, on rappelle que la dissolution de 
l’ASL avait été attribuée à des micro-couplages galvaniques entre la matrice et des zones riches en 
Zn et en Mg [56]. Les résultats présents suggèrent que la forte réactivité de l’ASL pourrait 
également être imputée à l’augmentation de la densité de dislocations dans l’épaisseur écrouie. 
Plusieurs auteurs se sont intéressés à l’effet de l’écrouissage et des densités de dislocations sur le 
comportement en corrosion des alliages d’aluminium [172–175]. En outre, Luo et al. [172] ont 
associé l’augmentation du nombre de dislocations à une accumulation d’énergie dans les grains, 
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qui peut modifier la sensibilité à la corrosion intergranulaire. Dans le cas présent, l’augmentation 
de l’écrouissage peut expliquer une plus grande réactivité de l’alliage qui devient sensible à la 
corrosion par piqûres à un potentiel légèrement plus négatif lorsqu’il a été pré-écroui. 
 
Figure III- 14 : Evolution des courbes de polarisation de l'alliage 7046-T4 après pré-écrouissage à différents taux de déformation. 
Enfin, pour cette étude, ces échantillons ont été exposés au milieu corrosif pendant une 
durée de 24 heures afin de générer une pénétration d’hydrogène suffisamment conséquente pour 
être observable sur les faciès de rupture. Les micrographies de la Figure III- 15 montrent que la 
morphologie des défauts de corrosion pour cette durée d’exposition n’est pas impactée par le pré-
écrouissage. Par ailleurs, on note qu’aucun défaut intergranulaire n’a été observé, alors que la 
formation de défauts intergranulaires a été observée pour des échantillons pré-écrouis avec des 
taux de déformation plus importants (10 et 14 %). Cela justifie donc de nouveau le fait de limiter 
le taux d’écrouissage à un maximum de 7 %. 
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Figure III- 15 : Evolution de la morphologie des défauts de corrosion à la surface de l'alliage 7046-T4 après 24 heures d’exposition à Ecorr en 
milieu NaCl 0,6 M : non pré-écroui (a) et pré-écroui à 3 % (b), 5 % (c) et 7 % (d) de déformation. 
III.2.3. Etude de la diffusion le long des joints de grains 
Pour finir, une microstructure constituée de grains beaucoup plus gros a été préparée afin 
d’étudier le rôle des joints de grains dans la diffusion de l’hydrogène. Pour cela, l’alliage a été traité 
thermiquement à une température de 550 °C pendant 48 heures. Les échantillons ont été 
introduits dans le four déjà chaud, et après le traitement thermique, ils ont été trempés à l’eau 
pendant 8 minutes. Ainsi, après ce traitement thermique décrit ci-dessus, la Figure III- 16a met 
en évidence une augmentation significative de la taille de grains qui devient cependant très 
hétérogène et difficile à quantifier précisément. Toutefois, pour cette étude, l’objectif étant de 
diminuer la densité linéique de joints de grains, cette microstructure sera satisfaisante. Les 
analyses en coupe de la Figure III- 16b montrent par ailleurs que la croissance des grains ne s’est 
pas opérée de façon homogène dans l’épaisseur de la tôle : au cœur, les échantillons présentent 
des grains significativement plus petits qu’aux bords. 
Comme expliqué dans le paragraphe II.2.2.1, l’alliage 7046 à l’état T4 présente une 
microstructure recristallisée, résultat d’une mise en solution. Après la recristallisation totale, la 
microstructure peut cependant continuer à évoluer. Cependant l’énergie motrice de cette 
croissance est l’énergie des joints de grains, de plusieurs ordres de grandeur inférieure à celle 
qu’apporte l’écrouissage [45]. Il est donc possible que la croissance des grains obtenue ici soit due 
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à l’énergie apportée en chauffant l’alliage à 530 °C. D’autre part, il est également possible que la 
croissance des grains soit due à une phénomène de recristallisation secondaire, qui est possible 
dans la plupart des métaux et qui survient à partir d’une température critique, conduisant à la 
croissance préférentielle de certains grains qui peuvent alors atteindre plusieurs centaines de 
microns. Il ne s’agit pas ici de réaliser une étude détaillée des phénomènes en jeu ; on notera 
néanmoins que quatre facteurs sont généralement évoqués pour expliquer cette croissance : la 
température, la présence de particules de seconde phase, l’épaisseur de l’échantillon et la texture. 
Plusieurs auteurs se sont intéressés à ce phénomène dans l’aluminium, et notamment Takata et 
al. [176] qui ont imputé cette croissance anormale des grains à une différence de mobilité des sous 
joints de grains. Les sous-joints de grains sont beaucoup plus sensibles à l’effet de la 
désorientation sur leur mobilité [177,178] ; ainsi, ceux dont la désorientation est beaucoup plus 
grande que la valeur moyenne des sous-joints de grains environnants acquerraient une mobilité 
plus importante, jusqu’à servir de germe pour la croissance anormale. Il est également possible 
que lors du traitement thermique, les dispersoïdes Al3Zr qui sont habituellement formés pendant 
l’homogénéisation à 530 °C soient partiellement dissous ce qui réduirait leur caractère inhibiteur 
sur la croissance des grains. 
Pour expliquer ces résultats, des analyses EDS quantitatives ont été réalisées de prime 
abord dans l’épaisseur de la tôle. L’une des hypothèses pouvant expliquer la croissance des grains 
étant la dissolution de Zn et Mg situés aux joints de grains, il pourrait être pertinent de trouver 
des déplétions en ces éléments d’alliage dans les zones proches des bords de l’échantillon. Le 
tableau c de la Figure III- 16  donne les résultats de quelques-unes de ces analyses et montre 
qu’aucune différence de composition n’est notable entre le cœur et la peau de la tôle, ce qui ne 
permet pas d’expliquer les différences de tailles de grains constatées sur la base de cette 
hypothèse. Ces résultats montrent par ailleurs que la composition de l’alliage n’a pas été modifiée 
par le traitement thermique. Il est donc plus probable que les différences de tailles de grains 
observées soient reliées à des énergies motrices de croissance des grains moins importantes au 
cœur de la tôle. Les hétérogénéités révélées à l’état T3 dans le chapitre II-2 suggèrent que 
l’écrouissage n’est pas identique à cœur et en peau après le laminage : il est possible que ces 
différences expliquent les différentes tailles de grains dans l’épaisseur de la tôle. Toutefois, 
l’alliage ayant été remis en solution après l’état T3 et la microstructure étant recristallisée à l’état 
T4, ces différences devraient avoir été atténuées : cette explication n’est donc pas totalement 
satisfaisante. 
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Figure III- 16 : Observations en microscopie optique de l'alliage 7046 traité pendant 48 heures à 550 °C puis trempé à l'eau pendant 8 minutes : a) 
dans le plan L-TL et b) dans le plan L-TC. Ces images ont été obtenues par observation sous lumière polarisée après attaque électrochimique 
des échantillons dans le réactif de Flick. Le tableau c) résume les résultats des mesures EDS quantitatives réalisées au MEB dans les zones 
annexées sur la figure b. 
 Les évolutions microstructurales liées au traitement thermique de croissance des grains 
ont également été mises en évidence à une échelle plus fine (Figure III- 17). On a pu constater la 
présence de dispersoïdes Al3Zr, répartis de façon hétérogène comme cela avait été discuté 
précédemment. Par ailleurs, le diamètre moyen de ces particules, estimé initialement à 45 ± 16 
nm, est ici de 43 ± 13 nm. Les conséquences du traitement thermique sont donc peu significatives 
sur ces particules ; de ce fait, ce paramètre ne sera pas considéré pour expliquer les résultats 
concernant la diffusion de l’hydrogène. Par ailleurs, ces observations laissent entendre que la 
croissance des grains lors du traitement thermique n’est pas liée à la dissolution des dispersoïdes 
comme cela avait été supposé précédemment. 
Enfin, compte tenu de la taille des grains, aucun joint de grains n’a été observé dans les 
zones observées au MET et il n’a donc pas été possible de mettre en évidence une éventuelle 
évolution de la précipitation intergranulaire.  
Les évolutions microstructurales liées au traitement thermique de croissance des grains 
ont été suivies par des mesures de dureté Vickers. La Figure III- 18 met en évidence une 
augmentation rapide de la dureté de l’alliage 7046 pendant les premiers jours de maturation. Ce 
phénomène est attribué à la réorganisation des lacunes et des éléments d’alliage Zn et Mg en 
solution solide sous forme de zones GP [11]. A partir de deux semaines néanmoins, la 
microstructure se stabilise, la dureté n’évoluant pratiquement plus. On notera par ailleurs une 
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dureté finale de 127 ± 3, plus faible que celle de l’alliage 7046-T4 de référence qui, on le rappelle, 
était de 152 ± 2 HV. Cette différence est cohérente avec la loi de Hall-Petch, qui décrit une relation 
de proportionnalité inverse entre la taille des grains et la limite d’élasticité de l’alliage. 
 
Figure III- 17 : Image MET de la microstructure de l'alliage 7046-T4 après un traitement thermique de 550 °C pendant 48 heures, une trempe à 
l’eau et une maturation de 15 jours. 
Dans la suite de cette étude, cette microstructure particulière, a seulement été étudiée 
pour mettre en évidence les phénomènes de diffusion de l’hydrogène. Pour cela, les échantillons 
ont été chargés en hydrogène par voie cathodique comme cela sera discuté par la suite. Aucune 
étude plus poussée du comportement en corrosion n’a donc été nécessaire. Il en va de même pour 
les propriétés mécaniques de l’alliage qui, du fait de sa structure granulaire hétérogène, présente 
un comportement inexploitable. Enfin, pour distinguer cet état de l’état T4, il sera appelé par la 
suite, alliage 7046-T4b. 
 
Figure III- 18 : Evolution de la dureté Vickers de l'alliage 7046-T4 en fonction de la durée de maturation après un traitement thermique de 550 °C 
pendant 48 heures et une trempe à l’eau. 
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III.2.4. Conclusion du chapitre 
L’ensemble de l’étude menée dans la partie II a permis de mettre en évidence le rôle 
prédominant de l’hydrogène dans la sensibilité à la CSC de l’alliage 7046. La sensibilité à la 
fragilisation par l’hydrogène (FPH) de cet alliage a par ailleurs été mise en relation avec un certain 
nombre de paramètres microstructuraux qu’il s’agit de découpler dans cette partie afin d’établir 
une échelle de sensibilité à la FPH du matériau en relation avec ces paramètres et de mieux 
appréhender leur rôle dans l’endommagement. Pour cela, trois types de microstructures ont été 
développés à partir de l’alliage 7046-T4 initial : 
- Les premiers échantillons ont été traités thermiquement pendant 5, 20 et 48 heures à 
150 °C et sont respectivement appelés états T7-5, T7-20 et T7-48. Ces états 
métallurgiques présentent des précipités durcissants intragranulaires de natures 
différentes, avec des précipités η’ dans l’état T7-5 et une majorité de précipités η-
MgZn2 dans les états T7-20 et T7-48. Ces deux derniers états métallurgiques diffèrent 
des deux autres par la fraction volumique de précipités fins. Enfin, on notera que les 
propriétés mécaniques de l’alliage évoluent logiquement avec la durée du traitement 
thermique de revenu et qu’aucune de ces microstructures ne présente de sensibilité à 
la corrosion intergranulaire, à l’instar de l’alliage 7046-T4. Ces échantillons 
permettront de mieux comprendre les interactions hydrogène / précipités 
durcissants. 
- D’autres échantillons ont été pré-écrouis à 3, 5 et 7 % de déformation et sont 
respectivement appelés états T4-3, T4-5 et T4-7. Ceux-ci présentent une densité de 
dislocations croissante à mesure que la pré-déformation imposée augmente. Ces 
microstructures permettront d’étudier les interactions entre les dislocations et 
l’hydrogène. 
- Enfin, des échantillons ont été traités thermiquement à 550 °C, ce qui a permis de faire 
croître la taille des grains et d’aboutir à un état appelé T4b. La diminution du nombre 
de joints de grains permet d’étudier le rôle de ces derniers sur la diffusion de 
l’hydrogène dans le métal par comparaison avec la diffusion interstitielle. 
Ces microstructures étant définies, il s’agit maintenant d’étudier le comportement de chacune 
d’entre elles lorsqu’elles sont chargées en hydrogène. En premier lieu, il a été nécessaire de 
développer une méthode de chargement en hydrogène qui permette une pénétration homogène 
de ce dernier dans la microstructure. Ensuite, il a également fallu développer une méthode 
adaptée à la détection locale de l’hydrogène dans l’aluminium. Pour cela, le SKPFM a été choisi 
comme solution. C’est une fois ces points discutés que l’on s’est intéressé au piégeage de 
l’hydrogène, sujet principal du dernier chapitre de ce manuscrit. 
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Chapitre III-3. Mécanismes élémentaires 
III.3.1. Optimisation des conditions de chargement cathodique et de détection de l’hydrogène 
III.3.1.1. Chargement en hydrogène en milieu H2SO4  
Dans la partie précédente, un lien évident entre la formation des piqûres de corrosion à la 
surface de l’alliage d’aluminium 7046 et la pénétration d’hydrogène dans le matériau a été mis en 
évidence. Par conséquent, après une exposition en milieu corrosif, le matériau est enrichi en 
hydrogène mais ce dernier est réparti de façon très hétérogène dans l’alliage, sa distribution 
dépendant principalement des sites d’amorçage de la corrosion et des rapports de surface entre 
site anodique et site cathodique. Il s’agit donc dans ce cas de détecter l’hydrogène à une échelle 
plus locale, ce qui est loin d’être trivial. Une étude menée par C. Larignon a montré qu’il était 
possible de détecter l’hydrogène autour des défauts de corrosion intergranulaire dans un alliage 
2024-T351 à l’aide du SKPFM [99] ; cependant, les résultats obtenus dans la présente étude ont 
montré que les défauts de corrosion ne se propagent que très peu sous la surface de l’alliage 7046 : 
il est donc très difficile de déterminer précisément les zones de pénétration de l’hydrogène. Il a 
donc semblé pertinent, dans le cadre de ce travail, d’étudier les interactions entre l’hydrogène et 
les principaux éléments microstructuraux en travaillant sur des échantillons « modèles » à savoir 
des échantillons au sein desquels l’hydrogène serait réparti de manière homogène, rendant sa 
détection plus aisée. Il a donc d’abord été nécessaire de mettre au point une méthode de 
chargement en hydrogène qui soit répétable et permette une pénétration homogène de 
l’hydrogène dans le matériau. Par ailleurs, cette méthode a été pensée de sorte à respecter les 
limitations qu’offrent les alliages d’aluminium. Les méthodes de chargement impliquant une 
température supérieure à 60 °C ont donc été éliminées afin d’éviter toute modification 
microstructurale pendant le chargement, et cela d’autant plus que ces évolutions pourraient 
conduire à du piégeage dynamique de l’hydrogène et donc influer sur les mécanismes mis en jeu. 
En se basant sur les travaux présentés dans la littérature [101,115,179], notre choix s’est 
porté sur des méthodes de chargement en milieu NaOH et en milieu acide. Le premier milieu a 
rapidement été éliminé en raison de la modification importante de l’état de surface générée lors 
du chargement (attaque intergranulaire) et des faibles quantités d’hydrogène insérées dans le 
matériau (Annexe C). C’est finalement en milieu H2SO4 à pH 2, sous polarisation, que les 
chargements en hydrogène ont été réalisés. Le pH du milieu a été choisi en raison de limitations 
techniques imposées par le potentiostat utilisé. Concernant le potentiel à appliquer, une étude 
comparative a été menée sur les 4 états métallurgiques étudiés.  
Ainsi, la Figure III- 19 montre que les courbes de polarisation tracées dans le domaine 
cathodique en milieu H2SO4 à pH 2 sont similaires pour les 4 états microstructuraux, ce qui 
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simplifie le choix du potentiel à appliquer. Une première étude couplant des observations de 
surface et des mesures réalisées par DRX, et dont les résultats sont présentés en Annexe C, a 
permis de constater la formation d’une couche de composition Al2SO4(OH)4, 7H2O à la surface des 
échantillons lorsque le potentiel appliqué est trop bas, c’est-à-dire sur le palier de réduction de 
l’oxygène observé sur les courbes de polarisation. Or, il a également été observé que cette couche 
de sulfates d’aluminium hydratée limite la pénétration d’hydrogène. Le potentiel de chargement 
a donc été fixé à -1,45 V/ECS, valeur pour laquelle les densités de courant sont très proches pour 
les 4 états et qui correspond également à un domaine de potentiels pour lequel la réaction de 
réduction prépondérante est celle des protons, comme cela a été discuté dans la partie I. Il a été 
décidé par ailleurs de n’utiliser aucun poison de recombinaison de H2 comme l’arsenic, aucun 
document ne permettant aujourd’hui de confirmer leur efficacité. 
 
Figure III- 19 : Courbes de polarisation de l’alliage 7046 aux états T4, T7-5, T7-20 et T7-48 tracées dans le domaine cathodique en milieu H2SO4. 
Pour les différents états microstructuraux, une durée de chargement de 72 heures a été 
choisie comme référence car elle permet la pénétration d’une quantité d’hydrogène suffisante 
pour être détectée au SKPFM, comme cela sera discuté par la suite. La Figure III- 20 montre 
l’évolution de la quantité d’hydrogène mesurée par dosage global dans les différents états 
métallurgiques ainsi chargés en hydrogène. On constate une diminution de la quantité 
d’hydrogène insérée dans le matériau avec l’augmentation de la durée de revenu, point qui sera 
rediscuté par la suite, et surtout une répétabilité des mesures qui a été considérée comme 
suffisante pour l’étude en question.  
De manière générale, pendant les chargements en hydrogène, un suivi continu de la 
densité de courant a été réalisé au cours du temps. Pour chaque condition d’essai, au moins cinq 
échantillons ont été chargés en parallèle et seuls ceux présentant des densités de courant 
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similaires ont été comparés pour les mesures au SKPFM, l’hypothèse étant qu’une réponse en 
courant identique devrait induire une pénétration d’hydrogène comparable. 
 
Figure III- 20 : Evolution des quantités d'hydrogène globales mesurées dans l'alliage 7046 après 72 heures de chargement en H en milieu H2SO4 
en fonction de la durée de revenu. 
III.3.1.2. Développement d’une méthode de détection de l’hydrogène : le SKPFM 
III.3.1.2.a. Retour sur l’effet de l’hydrogène 
L’utilisation du SKPFM appliqué à la détection de l’hydrogène fait aujourd’hui l’objet d’un 
intérêt croissant comme en témoignent les nombreux travaux qui portent sur le sujet 
[99,180,181]. En effet, le potentiel de surface mesuré permettrait de remonter au travail de sortie 
des électrons, comme cela a été détaillé dans le chapitre III-2. Or, la présence d’hydrogène est 
supposée induire une modification de ce travail de sortie : c’est sur ce principe que repose la 
détection d’hydrogène par SKPFM.  
La Figure III- 21 décrit l’évolution du potentiel de corrosion de l’alliage 7046-T4 en milieu 
NaCl 1mM avant et après un chargement en hydrogène de 72 heures. Des mesures similaires 
avaient été réalisées en milieu NaCl 0,6 M mais n’ont pas permis de mettre en évidence de 
différence entre les échantillons sains et ceux préalablement chargés en hydrogène. Il a donc été 
nécessaire de travailler dans un milieu moins concentré en ions chlorures afin d’exacerber les 
différences de comportement et cette figure suggère qu’effectivement, l’hydrogène induit une 
modification du comportement électrochimique de l’alliage. On mesure un potentiel de corrosion 
plus négatif, d’environ 40 mV, lorsque l’alliage est pré-chargé en hydrogène. Des différences 
similaires avaient également été mises en évidence par El-Amoush sur un alliage 7075-T6 et par 
C. Larignon sur un alliage 2024-T351 [4,118]. Dans le cas de l’alliage 7075, cette évolution du 
comportement électrochimique a été associée à une augmentation de la sensibilité à la corrosion 
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en présence d’hydrogène qui se manifeste par une sensibilité accrue à la corrosion par piqûres, 
avec notamment la présence de piqûres de diamètre plus important dans le cas des échantillons 
pré-hydrogénés.  Dans le cas de l’alliage 7046-T4, aucune différence notable n’a pu être mise en 
évidence sur la morphologie des défauts de corrosion. Toutefois, cette modification du potentiel 
suggère une modification de la réactivité en surface et donc du travail de sortie des électrons, en 
présence d’hydrogène. 
 
Figure III- 21 : Evolution au cours du temps du potentiel de corrosion mesuré en milieu NaCl 1 mM de l'alliage 7046-T4 sain et chargé en H 
pendant 72 heures en milieu H2SO4.  
III.3.1.2.b. La technique du SKPFM : mesures et traitement des données 
En première approche, une campagne d’essais a consisté à évaluer la profondeur de 
pénétration de l’hydrogène par des mesures réalisées au SIMS (Secondary Ion Mass Spectroscopy), 
classiquement utilisé pour répondre à la problématique hydrogène. Néanmoins, les quelques 
mesures réalisées (et présentées en Annexe B) n’ont pas permis de détecter de l’hydrogène plus 
profondément que dans la couche d’oxyde natif. Ce constat a été attribué au vide poussé (10-8 
mbar) que requiert cette technique, et qui peut potentiellement induire une désorption de 
l’hydrogène. C’est donc sur le SKPFM, qui ne requiert ni élévation de la température ni un vide 
poussé, que notre choix s’est finalement porté. 
Dans le chapitre III-2, la méthode de mesure de la profondeur de pénétration d’hydrogène 
au SKPFM a été détaillée : les mesures ont été réalisées depuis la surface chargée en hydrogène 
jusqu’à approximativement 400 µm de profondeur. La Figure III- 22 montre l’évolution typique 
du potentiel de surface sur des échantillons non chargés en hydrogène : ce potentiel est 
globalement constant sur toute la zone analysée. On peut noter tout d’abord qu’il n’a pas été 
nécessaire de distinguer les différentes microstructures étudiées dans cette partie puisque des 
profils identiques ont été obtenus pour chacune d’entre elles. Ensuite, on constate que le potentiel 
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mesuré initialement présente une valeur non nulle (ici proche de 1,5 V en moyenne) qu’il est 
difficile d’interpréter puisque la valeur mesurée change d’une mesure à l’autre en raison de faibles 
différences de température et d’humidité relative dans l’atmosphère de la chambre d’essais. En 
conséquence, dans la suite de l’étude, toutes les mesures ont été normalisées en calculant un V 
défini par : 
∆𝑉(𝑥) = 𝑉(𝑥) − 𝑉∞  
∆𝑉 est la différence entre le potentiel mesuré à une profondeur x et la moyenne 
arithmétique V∞ des valeurs de potentiel mesurées au cœur de l’échantillon sur une zone de 100 
µm, qui correspond à la zone non affectée par l’hydrogène. De cette façon, on note donc que ∆𝑉 
est nul en moyenne pour des échantillons sains, et ce, pour chacun des états métallurgiques 
considérés. 
 
Figure III- 22 : Evolution du potentiel de surface de l’alliage 7046 sain sans distinction d’état métallurgique. Les mesures corrigées 
correspondent à la différence ∆𝑽 entre le potentiel mesuré à une profondeur x et la moyenne arithmétique V∞ des valeurs de potentiel mesurées 
dans la zone non affectée par l’hydrogène. 
D’autre part, on note également la présence de perturbations locales du potentiel. Pour 
bien comprendre leur origine, la Figure III- 23 offre un comparatif de l’évolution de la topographie 
et du potentiel de surface sur une zone de 80 µm. L’analyse topographique met en évidence un 
dénivelé dû en partie au polissage de la surface et en partie au positionnement de l’échantillon 
qu’il est difficile de maintenir parallèle au support. Toutefois, il est intéressant de constater que la 
mesure de potentiel qui en découle n’est pas affectée par ce dénivelé. Le seul paramètre qui 
semble affecter significativement le potentiel de surface mesuré sur les échantillons sains est la 
présence de précipités intermétalliques grossiers, comme c’est le cas pour les potentiels 2 et 3. 
Ces observations peuvent s’expliquer par une modification locale du travail de sortie des électrons 
liée au fait que le matériau change localement de nature. On note d'ailleurs que, dans le cas du 
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précipité 2, le potentiel est plus faible qu’en moyenne tandis que dans le cas du précipité 3, il est 
plus élevé, ce qui peut s’expliquer par les différentes natures de précipités grossiers caractérisés 
dans l’alliage dans le chapitre II-2 et qui confirme que la nature du matériau sous-jacent a un effet 
sur le potentiel. D’ailleurs, dans le cas de la zone notée 1 sur la Figure III- 23, on observe la 
présence d’une hétérogénéité de surface sur la mesure topographique qui a été associée à la 
présence d’une rayure tandis que le potentiel de surface ne subit pas à cet endroit de modification 
notable. Cela confirme bien le lien entre la présence de particules intermétalliques grossières et 
les variations locales de potentiel. 
 
Figure III- 23 : Comparaison de l'évolution de la topographie et du potentiel de surface sur 80 µm de profondeur. Les lignes analysées sont 
représentées en pointillés sur les images situées sous le graphique. On note la bonne corrélation entre les perturbations notables de potentiel et 
la présence de particules intermétalliques grossières. 
Dans le cas des échantillons chargés en hydrogène, une modification significative et 
globale du potentiel de surface est observée. La Figure III- 24a, qui concerne uniquement l’alliage 
7046 à l’état T4 chargé en hydrogène pendant 72 heures en milieu H2SO4, met en évidence un 
gradient de potentiel qui décroît depuis la surface chargée jusqu’au cœur des échantillons. La 
comparaison de deux échantillons préparés séparément mais dans les mêmes conditions permet 
 
 
 
181 Partie III : Diffusion et piégeage de l’hydrogène : interactions hydrogène – microstructure – 
environnement 
de faire un point sur la répétabilité à la fois des mesures au SKPFM et de la méthode de chargement 
en hydrogène. On constate effectivement que pour les deux échantillons présentés, la profondeur 
sur laquelle le potentiel est modifié est comprise entre 270 et 285 µm. Les essais sont donc 
répétables et on commet donc une erreur suffisamment faible sur la détermination de la 
profondeur affectée par l’hydrogène pour que les mesures soient acceptables.  
Les observations précédentes mettent clairement en évidence l’effet de l’hydrogène sur le 
potentiel de surface des échantillons et, par conséquent, les potentialités du SKPFM pour détecter, 
l’hydrogène et analyser les processus de diffusion de cet élément dans la matière. Néanmoins, il 
est important de s'interroger sur la meilleure façon d’interpréter les résultats fournis par les 
mesures au SKPFM. En effet, classiquement, la diffusion de l’hydrogène dans les alliages 
d’aluminium est décrite par la solution de la seconde loi de Fick donnée par :  
𝑐(𝑥) − 𝑐𝑠
𝑐0 − 𝑐𝑠
= erf (
𝑥
2√𝐷𝑎𝑝𝑝𝑡
) 
Avec c(x) la concentration en hydrogène à une distance x de la surface chargée de l’échantillon, cs, 
la concentration en surface, fixée à 1 et c0, la concentration au cœur de l’échantillon, infiniment 
plus faible que dans le milieu de chargement et donc fixée à 0. On note également Dapp le coefficient 
de diffusion apparent de l’hydrogène et t la durée du chargement cathodique. On insistera ici sur 
le fait qu’il s’agit d’un coefficient de diffusion « apparent » puisqu’un certain nombre d’hypothèses 
sont requises pour appliquer cette loi, à savoir : 
- La concentration en hydrogène sur la surface de chargement doit être constante. 
- On suppose qu’il n’y a pas de piégeage de l’hydrogène. 
- Dapp est supposé constant. 
- Les conditions de chargement sont supposées homogènes. 
Ces hypothèses permettent alors de réécrire l’équation précédente comme suit :  
𝑐(𝑥) = 1 − erf (
𝑥
2√𝐷𝑡
) =  erfc (
𝑥
2√𝐷𝑎𝑝𝑝𝑡
)  
En première approche, l’évolution du potentiel de surface a donc été modélisée par une loi de la 
forme : 
𝑉(𝑥) = 𝑚1 ∗ erf (
𝑥
𝑚2
) 
Avec m1 un facteur de proportionnalité faisant le lien entre la concentration c(x) et le potentiel 
V(x) et 𝑚2 = 2√𝐷𝑎𝑝𝑝𝑡. La Figure III- 24b montre la cohérence entre le modèle proposé et les 
nuages de points expérimentaux obtenus par les mesures au SKPFM. Par cette méthode, on 
obtient une valeur pour le paramètre m2 qui permet ensuite de remonter au coefficient de 
 
 
 
182 Chapitre III-3 : Mécanismes élémentaires 
diffusion apparent de l’hydrogène. Le Tableau III- 3 résume les valeurs de m2 et Dapp calculées 
pour les deux échantillons de 7046-T4 chargés pendant 72 heures : on peut observer que les 
coefficients de diffusion obtenus sont du même ordre de grandeur. Néanmoins, l’écart mesuré ne 
rend pas compte de la similitude des profondeurs mesurées au SKPFM. En effet, le modèle proposé 
est dépendant non seulement de la profondeur de pénétration de l’hydrogène mais également du 
potentiel de départ, mesuré au niveau de la surface chargée en H. Or, comme cela a été discuté 
précédemment, la valeur du potentiel mesurée, bien qu’elle soit grandement dépendante de la 
présence d’hydrogène, est également affectée par des paramètres environnementaux. Par 
conséquent, il a été décidé de ne pas directement appliquer la solution de la seconde loi de Fick 
aux points expérimentaux, mais de se servir uniquement de la profondeur de pénétration de 
l’hydrogène pour déterminer le coefficient de diffusion apparent de l’hydrogène.  
 Echantillon 1 Echantillon 2 
m2 244,9 ± 2,8 268,9 ± 3,5 
Dapp (m²/s) 5,7 ± 0,1.10-14 7,3 ± 0,2.10-14 
Tableau III- 3 : Comparaison des facteurs m2 et des coefficients de diffusion apparents de l’hydrogène mesurés pour 2 échantillons différents de 
7046-T4 chargés pour la même durée en milieu H2SO4. 
 
Figure III- 24 : a) Evolution du potentiel de surface de l'alliage 7046-T4 en fonction de la profondeur depuis la surface chargée en H pendant 72 
heures en milieu H2SO4. Des mesures réalisées sur deux échantillons ont été comparées, la ligne en trait plein représente la moyenne mobile 
pondérée des points obtenus au SKPFM. La figure b) montre la bonne corrélation entre la seconde loi de Fick et les nuages de points 
expérimentaux. 
 Une autre procédure systématique a donc été mise en place et préférée pour évaluer le 
coefficient de diffusion de l’hydrogène à partir des mesures réalisées au SKPFM. Tout d’abord, il a 
fallu évaluer la profondeur de pénétration de l’hydrogène. On a pu constater que, pour les 
échantillons sains, le potentiel est en moyenne nul une fois normalisé, c’est-à-dire une fois que 
l’on considère le paramètre V. Toutefois, le paramètre V varie d’une amplitude évaluée à 25 mV 
en moyenne autour de 0. Par conséquent, il a été estimé que, dans les échantillons chargés, la 
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profondeur de pénétration de l’hydrogène est la valeur x pour laquelle le paramètre V devient 
en moyenne inférieur ou égal à 25 mV.  
Une fois les profondeurs de pénétration de l’hydrogène mesurées, le coefficient de 
diffusion apparent a ensuite été estimé par comparaison avec des profils de diffusion théoriques 
obtenus à partir de la seconde loi de Fick. La Figure III- 25 présente le profil tracé pour 72 heures 
de chargement avec un coefficient de diffusion apparent de 2,4 .10-14 m².s-1. Pour comparer avec 
le profil expérimental, on a considéré que la profondeur de pénétration maximale d’hydrogène 
était atteinte lorsque la concentration atteignait 1 % de celle en surface sur le profil théorique.  
 
Figure III- 25 : Profil de diffusion théorique de l’hydrogène pour une durée de chargement de 72 heures et un coefficient de diffusion apparent de 
2,4.10-14 cm2.s-1. 
Compte-tenu des hypothèses qui sont faites pour l’analyse des résultats, il est probable 
que les coefficients de diffusion soient sous- ou surestimés par rapport à la réalité. Toutefois, cette 
façon de procéder dans le cadre de l’étude reste pertinente, dans la mesure où l’objectif est de 
procéder par comparaison des différentes microstructures les unes par rapport aux autres. On 
notera toutefois que les coefficients de diffusion ainsi estimés sont relativement en bonne 
adéquation avec les valeurs de la littérature. En outre, l’équation de diffusion proposée par Scully 
[109] suggère qu’un aluminium pur devrait avoir un coefficient de diffusion de l’ordre de 10-11 
m².s-1. Les coefficients moins élevés de plusieurs ordres de grandeurs qui ont été mesurés sur 
l’alliage 7046 sont cohérents avec le fait que ce dernier présente une microstructure plus 
complexe qu’un aluminium de haute pureté. 
III.3.1.2.c. La technique du SKPFM : robustesse de la méthode 
Pour finir, la robustesse de la méthode employée a été évaluée en comparant deux durées 
de chargement différentes sur les deux états métallurgiques dont il a été question dans la partie 
II. Les Figure III- 26a et 26b montrent les mesures réalisées au SKPFM sur l’alliage 7046-T4 après 
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24 et 72 heures de chargement cathodique et sur l’alliage 7046-T7-20 après 72 et 260 heures de 
chargement. Dans les deux cas, ces figures mettent en évidence une augmentation logique de la 
profondeur de pénétration de l’hydrogène avec l’augmentation de la durée de chargement en 
hydrogène. L’ensemble des profondeurs mesurées est résumé dans le Tableau III- 4. A partir de 
ces valeurs, et suivant le protocole établi précédemment, les coefficients de diffusion de 
l’hydrogène relatifs à chacune de ces mesures ont été estimés, comme détaillé sur les Figure III- 
26c et 26d. On constate tout d’abord que la diffusion de l’hydrogène est ralentie dans l’état T7-20, 
ce dont il sera question dans les paragraphes suivants. Ici, il est surtout intéressant de constater 
que pour les deux états métallurgiques, les coefficients de diffusion sont sensiblement les mêmes 
pour les deux durées de chargement testées. On note toutefois une légère diminution du 
coefficient de diffusion sur les durées de chargement les plus longues qui est cohérente avec une 
augmentation de la concentration en hydrogène sous la surface chargée.  
Ces résultats permettent de confirmer la répétabilité de la méthode de chargement par 
voie cathodique en milieu H2SO4 et la pertinence de l’utilisation du SKPFM pour détecter 
l’hydrogène. Cette technique sera donc utilisée dans la suite du manuscrit et, pour chaque 
condition expérimentale, seule une courbe représentative de chaque mesure sera présentée. 
Etat métallurgique Durée de chargement (h) Profondeur de pénétration (µm) 
T4 24 145 ± 10 
72 275 ± 15 
T7-20 72 150 ± 15 
260 220 ± 10 
Tableau III- 4 : Récapitulatif des profondeurs de pénétration de l’hydrogène mesurées expérimentalement à partir des profils obtenus au SKPFM. 
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Figure III- 26 : Evolution du potentiel de surface en fonction de la profondeur depuis la surface chargée en H en milieu H2SO4 : a) 7046-T4 chargé 
pendant 24 heures et 72 heures et b) 7046-T7-20 chargé pendant 72 heures et 260 heures. Les figures c) et d) présentent les profils théoriques de 
diffusion de l’hydrogène qui s’adaptent le mieux aux profondeurs de pénétration mesurées expérimentalement pour les états T4 et T7-20 
respectivement. 
III.3.2. Interactions Hydrogène – précipités fins 
L’état de l’art que constitue la première partie de ce manuscrit a permis de mettre en 
évidence l’influence de l’état microstructural sur le comportement en CSC des alliages 
d’aluminium Al-Zn-Mg. On a pu notamment observer une amélioration du comportement en CSC 
pour les états revenus et plusieurs études suggèrent un rôle des particules de seconde phase sur 
le piégeage de l’hydrogène. Dans les paragraphes qui suivent, il s’agit d’évaluer l’impact de la 
précipitation fine sur la vitesse de diffusion de l’hydrogène et également les conséquences sur les 
propriétés mécaniques. 
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III.3.2.1. Influence de l’état de précipitation sur la diffusion de l’hydrogène 
Comme expliqué dans le chapitre III-2, quatre états microstructuraux différents de l’alliage 
7046 ont été étudiés. Chacun d’entre eux a été chargé en hydrogène en milieu H2SO4 à pH 2 dans 
les mêmes conditions d’agitation et d’aération pour une durée de 72 heures. La Figure III- 27a 
offre un comparatif des profils obtenus au SKPFM sur les échantillons ainsi préparés. Comme cela 
a été expliqué précédemment, on constate que les échantillons présentent tous un gradient de ΔV 
sous la surface chargée en hydrogène et que ce dernier diminue lorsque la durée de revenu 
augmente. A l’aide de la seconde loi de Fick, le coefficient de diffusion apparent a été estimé pour 
chacun des états métallurgiques comme le montre la Figure III- 27b.  
On note tout d’abord que ces coefficients, de l’ordre de 10-15 à 10-14 m2.s-1 sont plus faibles 
que ceux mesurés dans la littérature, généralement plus proches de 10-13 à 10-11 m2.s-1 [109,114]. 
Cela peut s’expliquer d’une part, par le fait que de nombreux travaux portent sur des alliages 
modèles d’aluminium quasiment pur et d’autre part, par les différences de méthodes de 
chargement et de détection de l’hydrogène utilisées. Dans le cas de l’alliage 7046, sa 
microstructure complexe avec notamment des atomes en solution solide et plusieurs échelles de 
précipités peut affecter la vitesse de diffusion de l’hydrogène. Toutefois, les ordres de grandeur 
sont relativement proches. 
Ensuite, on observe une évolution en deux étapes du coefficient de diffusion de 
l’hydrogène avec l’augmentation de la durée de revenu (Figure III- 27b) : 
- 1/ Une diminution de l’état T4 à l’état T7-5 puis de l’état T7-5 à l’état T7-20 
- 2/ Une stabilisation entre l’état T7-20 et l’état T7-48. 
Rappelons d’abord que, pour appliquer la seconde loi de Fick, l’une des hypothèses 
consiste à considérer qu’il n’y a pas de piégeage lors de la diffusion. L’évolution du coefficient de 
diffusion avec la durée de revenu suggère que l’hydrogène se piège en fait au niveau des particules 
fines formées pendant le revenu, et qui agissent comme une « barrière » à la diffusion de 
l’hydrogène. On peut notamment rappeler que Kamoutsi et al. [132] ont suggéré le piégeage de 
l’hydrogène au niveau des précipités durcissants en comparant des mesures de thermodésorption 
dans un alliage 2024 avant et après maturation. L’absence de changement significatif dans les 
valeurs de coefficient de diffusion mesurées pour 20 heures et 48 heures de revenu permet même 
d’aller plus loin et de supposer que c’est plus particulièrement l’écart à la cohérence des précipités 
qui est un paramètre de premier ordre dans le piégeage de l’hydrogène. En effet, entre les états 
T7-20 et T7-48, bien que la littérature [35] et les observations du chapitre III-2 ne permettent pas 
de le confirmer, la coalescence des précipités durcissants doit s’accompagner d’une diminution de 
leur nombre. On aurait donc pu s’attendre à un piégeage moins important de l’hydrogène dans le 
 
 
 
187 Partie III : Diffusion et piégeage de l’hydrogène : interactions hydrogène – microstructure – 
environnement 
cas du T7-48, en relation avec une diminution du nombre de sites de piégeage. Néanmoins, ce n’est 
pas le cas. Concernant l’écart à la cohérence des précipités – matrice, ce dernier induit une 
distorsion élastique du réseau qui augmente localement la solubilité de l’hydrogène [142], les 
interfaces précipités / matrice pouvant ainsi servir de sites de piégeage de l’hydrogène. Dans le 
cas des particules les plus grosses, on peut observer une accumulation d’interfaces de dislocations 
qui constituent également des sites de piégeage potentiels de l’hydrogène [182]. On notera 
toutefois que cette dernière hypothèse est improbable dans le cas des alliages Al-Zn-Mg compte-
tenu de la taille des précipités η’ et η. Quoi qu’il en soit, la stabilisation de la valeur du coefficient 
de diffusion apparent de l’hydrogène entre les états T7-20 et T7-48 pourrait donc résulter d’une 
compétition entre les effets de la densité de précipités et l’influence de la distorsion élastique du 
réseau sur le piégeage de l’hydrogène. 
Les différences de profondeur de pénétration d’hydrogène mesurées pour les différents 
états métallurgiques de l’alliage 7046 peuvent également expliquer les quantités globales 
d’hydrogène mesurées précédemment (Figure III- 20). Effectivement, du fait de l’effet barrière 
des précipités, une plus grande quantité d’hydrogène est localisée sous la surface chargée 
cathodiquement en début de chargement pour les états revenus. Ainsi, pour des temps courts, 
dans les états T7-5, T7-20 et T7-48, le gradient de concentration en hydrogène entre la surface 
chargée et la matière située sous cette surface est plus faible ce qui participe à ralentir la diffusion 
de l’hydrogène par rapport à l’état T4 dans lequel, au départ, une même quantité d’hydrogène 
serait introduite mais diffuserait jusqu’à une profondeur plus importante. Cela expliquerait 
pourquoi, pour des temps plus longs, la pénétration d’hydrogène serait favorisée à l’état T4 par 
rapport aux états revenus, en adéquation avec le fait qu’expérimentalement, on dose moins 
d’hydrogène dans les états revenus que dans l’état T4. 
Enfin, on peut noter sur la Figure III- 27a que la valeur maximale de ΔV, ΔVmax, mesurée à 
la surface des échantillons varie entre 200 et 400 mV selon l’état métallurgique. La diminution 
globale de ΔVmax entre les états T4 et T7-5 et entre les états T7-5 et T7-20 est cohérente avec la 
diminution globale de la quantité d’hydrogène dans le métal lorsque la durée de revenu augmente 
(Figure III- 20). Toutefois, on observe que l’évolution de la valeur de ΔVmax pour les échantillons 
d’alliage 7046-T7-48 ne suit pas cette même logique, ce qui montre qu’il est difficile d’interpréter 
la valeur de ΔVmax. Outre l’influence des conditions environnementales discutée précédemment, 
le potentiel de surface qui est mesuré est relié au travail de sortie des électrons qui dépend 
également des contraintes internes, des distorsions locales…L’hydrogène est détecté précisément 
car il génère des distorsions du réseau là où il se piège. Or, comme cela a été discuté 
précédemment, les distorsions élastiques au voisinage des précipités sont très liées à la nature de 
ces précipités en relation avec la durée du revenu et il semble donc extrêmement difficile d’établir 
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une relation unique entre concentration en hydrogène et modification du travail de sortie des 
électrons applicable à la fois à un alliage qui contient des précipités durcissants et à un alliage qui 
en est exempt. Bien au contraire, ces résultats suggèrent qu’il n’existe pas de relation triviale entre 
la valeur de ΔV et la quantité d’hydrogène présente dans le métal.  
Etat métallurgique Profondeur de pénétration (µm) 
T4 275 ± 15 
T7-5 220 ± 10 
T7-20 150 ± 15 
T7-48 145 ± 10 
Tableau III- 5 : Récapitulatif des profondeurs de pénétration d’hydrogène après 72 heures de chargement en milieu H2SO4 mesurées à partir des 
profils expérimentaux obtenus au SKPFM sur les différents métallurgiques de l’alliage 7046. 
 
Figure III- 27 : (a) Evolution du potentiel de surface de l'alliage 7046 chargé pendant 72 heures en H en milieu H2SO4 en fonction de son état 
métallurgique et (b) Evolution du coefficient de diffusion de l’hydrogène dans l’alliage 7046 en fonction de son état métallurgique. 
III.3.2.2. Influence de l’hydrogène sur l’abattement des propriétés mécaniques 
Les résultats présentés dans le paragraphe précédent suggèrent que les précipités η’ et η 
piègent l’hydrogène. Il s’agit maintenant de comparer l’influence du piégeage de l’hydrogène au 
niveau des différents sites sur l’abattement des propriétés mécaniques discuté dans le chapitre II-
3. La Figure III- 28 montre les faciès de rupture d’éprouvettes rompues en traction à 10-3 s-1 après 
72 heures de chargement en hydrogène en milieu H2SO4. Les observations sont focalisées sur les 
zones chargées en hydrogène. En premier lieu, on constate sur la Figure III- 28a, que l’alliage 
7046 à l’état T4 présente des modes de rupture fragile sous la surface chargée en hydrogène, 
exactement identiques à ceux caractérisés après les essais de CSC du chapitre II-3. On note d’abord 
une zone de rupture intergranulaire-fragile sous la surface puis, une zone de quasi-clivage. Ces 
observations sont donc cohérentes avec les observations précédentes et laissent supposer que 
c’est bien l’hydrogène seul qui conduit à la perte de propriétés mécaniques lors des essais de CSC 
réalisés sur l’alliage 7046 à l’état T4. Dans le cas de l’alliage 7046 aux états T7-5, T7-20 et T7-48, 
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les Figure III- 28b, 28c et 28d qui leur correspondent respectivement, montrent qu’aucune zone 
de rupture intergranulaire-fragile n’a pu être observée : la rupture fragile est uniquement 
transgranulaire.  
Ces observations sont cohérentes avec l’effet barrière des précipités durcissants mis en 
évidence précédemment. En effet, dans le cas où des précipités η’ et η se forment dans les grains, 
l’hydrogène interstitiel présente une forte probabilité d’être piégé à l’interface entre ces précipités 
et la matrice. Par conséquent, la probabilité que l’hydrogène atteigne et sature les joints de grains 
est plus faible dans le cas des états revenus. Or, comme cela a été discuté dans le chapitre II-3, le 
mode de rupture intergranulaire fragile a été attribué à une diminution des contraintes de 
cohésion intergranulaire induite par une augmentation de la quantité d’hydrogène piégé dans les 
joints de grains [183,184]. De même, on note que la zone de rupture transgranulaire est plus 
étendue sur l’alliage 7046-T7-5 (Figure III- 28b) par rapport aux états T7-20 et T7-48 (Figure 
III- 28c et 28d, respectivement) ce qui est également cohérent avec le fait que, pour l’alliage 
revenu pendant 5 heures, les particules η’ majoritaires sont principalement cohérentes ou semi-
cohérentes avec la matrice contrairement aux précipités η majoritaires pour les états revenus plus 
longtemps. Les précipités η’ à l’état T7-5 sont également plus petits que les précipités η observés 
pour les états T7-20 et T7-48. On peut donc supposer que la distorsion du réseau induite par les 
particules η’ constitue une aire de piégeage moins énergétique que celle induite par les précipités 
η. Ce sont donc des pièges moins efficaces ce qui explique la plus forte diffusion de l’hydrogène 
dans la matière. 
 
Figure III- 28 : Micrographies MEB des zones chargées en hydrogène des faciès de rupture de l’alliage 7046 à l’état T4 (a), T7-5 (b), T7-20 (c) et 
T7-48 (d). Les échantillons ont été chargés pendant 72 heures en milieu H2SO4. Les essais de traction ont été réalisés immédiatement après 
chargement. 
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Toutefois, les profils tracés au SKPFM (Figure III- 27a) suggèrent que l’hydrogène pénètre 
jusqu’à des profondeurs d’au minimum 140 µm pour 72 heures de chargement et pour les 
différentes microstructures étudiées. Or, les épaisseurs des zones fragiles mesurées sur les faciès 
de rupture sont au maximum de 80 µm sur l’alliage à l’état T4. Il semble donc nécessaire de 
prendre également en compte la quantité d’hydrogène piégé, la saturation des sites de piégeage 
et également leur nature pour expliquer les résultats. 
Pour répondre, au moins en partie, à ces questions, des mesures complémentaires ont été 
réalisées au SKPFM sur des échantillons qui ont désorbé à l’air du laboratoire jusqu’à 1 mois après 
avoir été chargés en hydrogène pendant 72 heures. Ces mesures ont uniquement été réalisées sur 
des échantillons aux états T4 et T7-20 pour comparaison. Pour l’état T4, la Figure III- 29a met en 
évidence une diminution significative de la profondeur de pénétration de l’hydrogène qui passe 
de 275 ± 15 µm initialement à 65 ± 10 µm après désorption et qui reste ensuite stable même 
lorsque la durée de désorption est prolongée comme on le verra par la suite. Ce résultat peut 
s’expliquer par le fait qu’une grande partie de l’hydrogène que l’on détecte immédiatement après 
le chargement cathodique est principalement de l’hydrogène diffusible : lors d’un maintien à 
température ambiante, cet hydrogène continue de diffuser dans le matériau et désorbe en partie. 
On note en effet que la dispersion des points expérimentaux sur le profil SKPFM, qui est de 25 mV 
en moyenne autour de 0 au cœur de l’échantillon, est de 80 mV en moyenne après désorption. Cela 
laisse penser que l’hydrogène s’est déplacé dans l’alliage, désorbant pour une partie et se 
localisant pour le reste au niveau des sites de piégeage disponibles comme les joints de grains : sa 
distribution dans la matière est donc modifiée, 
Au contraire, la Figure III- 29b montre qu’à l’état T7-20, de l’hydrogène a été détecté 
jusqu’à une profondeur de 140 ± 10 µm après désorption soit, approximativement la même 
qu’immédiatement après le chargement qui, on le rappelle, était de 150 ± 15 µm. Ce constat 
suggère que la majorité de l’hydrogène qui avait été détecté dans l’état T7-20 était piégée et que 
peu de désorption a pu avoir lieu, ce qui peut aussi s’expliquer par le grand nombre de sites de 
piégeage présents qui limitent le déplacement interstitiel de l’hydrogène. Ce résultat est 
parfaitement cohérent avec les hypothèses faites précédemment et confirme le rôle des précipités 
fins η’ et η-MgZn2 comme sites de piégeage fort de l’hydrogène [132]. 
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Figure III- 29 : Evolution du potentiel de surface de l'alliage 7046-T4 (a) et T7-20 (b) chargé pendant 72 heures en H en milieu H2SO4 et ayant 
désorbé 1 mois à l’air ambiant. 
 Un retour sur les faciès de rupture des Figure III- 28a et 28c soulève toutefois la question 
de l’effet du piégeage de l’hydrogène sur les différents sites en question sur les propriétés 
mécaniques de l’alliage. En effet, bien que la profondeur de pénétration d’hydrogène piégé dans 
l’alliage T7-20 soit plus grande que dans l’état T4 après désorption, les conséquences de ce 
piégeage sur l’endommagement sont beaucoup moins importantes pour le premier. Sur la Figure 
III- 28a, on a pu mesurer pour l’alliage 7046-T4 une zone de rupture fragile homogène qui s’étend 
entre 60 et 70 µm de profondeur sur les échantillons rompus en traction immédiatement après le 
chargement cathodique, ce qui correspond à la profondeur rémanente de pénétration de 
l’hydrogène mesurée au SKPFM après désorption. Ces résultats montrent clairement que seul 
l’hydrogène piégé a une influence sur la perte de propriétés mécaniques de l’alliage à l’état T4, ou 
du moins qu’il en est la principale cause. Dans le cas de l’état T4, le principal site de piégeage fort 
correspond aux joints de grains, ce qui explique la rupture intergranulaire. Ainsi, l’hydrogène 
piégé aux joints de grains dans l’alliage 7046 a un effet très négatif sur les propriétés mécaniques 
et la durabilité du matériau. Néanmoins, tout l’hydrogène piégé n’a pas un effet conséquent sur 
l’abattement des propriétés mécaniques de l’alliage 7046 puisque, lorsque cet élément est piégé 
au niveau des précipités durcissants, les conséquences sur les faciès de rupture sont à peine 
visibles. On observe, pour les échantillons revenus, des zones de rupture transgranulaire (Figure 
III- 28c) mais sur des épaisseurs faibles, et dans tous les cas bien plus faibles que l’épaisseur totale 
de la zone sur laquelle l’hydrogène est piégé aux interfaces matrice / précipités durcissants. Ainsi, 
l’hydrogène piégé au niveau des précipités durcissants semble moins néfaste pour la durabilité de 
l’alliage que celui piégé aux joints de grains. Pour expliquer les rares zones de rupture 
transgranulaire observées dans le cas de l’état T7-20, il faut considérer que l’hydrogène qui est 
piégé dans le champ de contrainte élastique autour des précipités durcissants aurait seulement 
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un effet sur les interactions entre dislocations et conduirait à une fragilisation locale, dans les 
zones où il est présent en grande quantité. D’autres mécanismes sont alors en jeu. On peut 
imaginer un mécanisme comme celui proposé par Yamada et al. [185] qui explique la perte de 
ductilité dans un alliage d’aluminium 7075 sollicité en fatigue par la localisation de l’hydrogène 
autour des précipités intermétalliques grossiers. La principale conséquence est la localisation 
accrue de la déformation plastique autour de ces derniers qui mène à une rupture précoce. Ici, à 
une plus petite échelle, l’hydrogène piégé autour des précipités durcissants pourrait avoir le 
même effet. Etant entendu que le glissement dévié des dislocations est inhibé par la présence 
d’hydrogène [136,138], la déformation plastique se trouverait localisée dans certains plans 
préférentiels ce qui expliquerait la rupture transgranulaire fragile. 
Finalement, en complément et dans un souci de répétabilité, des essais similaires ont été 
réalisés sur l’alliage 7046-T4 chargé cathodiquement pendant 24 heures et maintenu à l’air 
pendant des durées variables afin de valider les observations précédentes. On constate sur la 
Figure III- 30 que la profondeur affectée par l’hydrogène diminue lorsque la durée de désorption 
augmente et qu’elle se stabilise à 40 ± 10 µm après 1 mois de désorption. Comme précédemment, 
on peut en conclure qu’un chargement de 24 heures induit un piégeage de l’hydrogène aux joints 
de grains sur une profondeur de 40 µm environ, le surplus d’hydrogène détecté immédiatement 
après chargement correspondant à de l’hydrogène interstitiel. La Figure III- 31 montre que, sur 
les faciès de rupture obtenus pour une éprouvette soumise à un essai de traction immédiatement 
après chargement, la profondeur moyenne des zones de rupture fragile est de 45 µm. On vérifie 
donc ici les conclusions proposées suite à l’étude réalisée sur l’alliage chargé en hydrogène pour 
une durée de 72 heures.  
 
Figure III- 30 : Evolution des profils SKPFM obtenus après différentes durées de désorption sur l’alliage 7046-T4 chargé cathodiquement pendant 
24 heures.  
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Figure III- 31 : Micrographie MEB du faciès de rupture de l’alliage 7046-T4 chargé en hydrogène pendant 24 heures et rompu en traction à 10-3 s-1 
immédiatement après chargement. 
III.3.2.3. Conclusions intermédiaires 
Les travaux menés dans cette première étude ont permis en premier lieu de montrer la 
pertinence des mesurées réalisées au SKPFM pour évaluer la vitesse de diffusion de l’hydrogène 
dans les alliages d’aluminium. Toutefois, le lien entre la présence d’hydrogène et l’évolution du 
potentiel de surface reste à éclaircir, et on peut également noter que cette méthode seule ne 
permet pas de distinguer l’hydrogène piégé de l’hydrogène diffusible. Pour cela, il est nécessaire 
de comparer des microstructures bien choisies afin de mettre en évidence le rôle des différents 
sites microstructuraux sur le piégeage de l’hydrogène et de coupler les mesures avec des essais 
de désorption. 
Ensuite, on a également pu mettre en évidence le piégeage de l’hydrogène par les 
précipités durcissants, même s’il est entendu qu’un traitement de revenu induit d’autres 
modifications métallurgiques que l’état de précipitation, comme par exemple des changements 
dans la teneur en éléments d’alliage en solution solide qui peuvent aussi affecter les coefficients 
de diffusion.  En effet, une diminution du coefficient de diffusion a été mesurée entre l’état non 
revenu et les états revenus. Plus en détail, le fait que le coefficient de diffusion soit plus faible à 
l’état T7-20 qu’à l’état T7-5 et qu’il soit identique pour les états T7-20 et T7-48  suggère que l’un 
des paramètres de premier ordre qui gouverne le piégeage de l’hydrogène au niveau de ces 
particules est la distorsion élastique induite par l’écart à la cohérence des précipités[142]. 
Enfin, le couplage des profils expérimentaux obtenus au SKPFM avec l’analyse de 
l’endommagement de l’alliage dans les différents états métallurgiques étudiés a permis de mettre 
en évidence le rôle prépondérant de l’hydrogène piégé au niveau des joints de grains sur 
l’abattement des propriétés mécaniques. L’hydrogène diffusible quant à lui ne semble pas avoir 
d’effet significatif. De même, dans les alliages traités thermiquement, les précipités durcissants 
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qui piègent l’hydrogène agissent comme une barrière à la diffusion de ce dernier. En conséquence, 
les joints de grains sont « protégés » et la déformation est localisée dans les grains. L’hydrogène 
piégé influe sur la localisation de la déformation plastique et conduit à une rupture 
transgranulaire fragile sans toutefois générer d’endommagement aussi conséquent que dans l’état 
mis en solution et non revenu. 
Les résultats obtenus sont en accord avec les hypothèses émises dans la partie précédente 
quant aux mécanismes de CSC qui sont en jeu dans l’alliage 7046. Plus particulièrement, le rôle 
prépondérant de l’hydrogène est confirmé par l’analyse des faciès de rupture après chargement 
par voie cathodique qui sont similaires à ceux observés sur l’alliage sollicité en CSC en milieu NaCl. 
III.3.3. Interactions hydrogène – dislocations  
Les résultats présentés dans le chapitre II-3 ainsi que de nombreux résultats de la 
littérature suggèrent que l’hydrogène interagit avec les dislocations 
[107,117,129,131,132,136,138] selon deux types d’actions réciproques : 
- En premier lieu, de nombreuses études suggèrent que l’hydrogène abaisse les forces 
d’interaction entre dislocations elles-mêmes et entre les dislocations et les éventuels 
obstacles microstructuraux [133,134,186]. C’est notamment sur cet effet que repose une 
partie du mécanisme HELP. 
- Ensuite, l’hydrogène est également susceptible de se piéger au niveau des dislocations qui 
constituent des sites de piégeage réversibles reconnus [109,132]. Ce piégeage peut 
notamment affecter le coefficient de diffusion apparent de l’hydrogène dans l’alliage, 
comme cela a notamment été discuté par Young et Scully [109], et donc également la 
sensibilité à la FPH de l’alliage. A contrario, il apparait également que les réseaux de 
dislocations peuvent constituer des courts-circuits de diffusion, au même titre que les 
joints de grains [110]. 
Dans le cadre de cette étude, c’est au second type d’interactions que nous nous sommes 
intéressés en distinguant le transport de l’hydrogène, étudié à travers des essais de traction lente, 
et le piégeage mis en évidence par des essais menés sur des échantillons pré-déformés comme 
décrits dans le chapitre III-2. Cette façon de procéder est classiquement utilisée pour mettre en 
évidence le piégeage de l’hydrogène au niveau des dislocations [110,132,143]. 
III.3.3.1. Influence de la vitesse de déformation sur la pénétration de l’hydrogène 
III.3.3.1.a. Comportement sans hydrogène 
Dans cette première partie, l’objectif est de déterminer l’influence de la vitesse de 
déformation de l’alliage sur sa sensibilité à la FPH. Classiquement, de nombreuses études 
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approchent le comportement en CSC des alliages d’aluminium de la série 7000 par des essais de 
traction lente en milieu corrosif afin d’étudier le couplage entre l’application d’une contrainte 
mécanique et l’exposition au milieu corrosif [53,93,112]. Dans le chapitre II-3, il a été choisi 
d’appliquer une contrainte constante pendant l’exposition au milieu corrosif ; les essais sont 
arrêtés avant la rupture de l’éprouvette qui est ensuite soumise à un essai de traction à l’air. Les 
principaux résultats sont que l’application d’une contrainte uniaxiale constante ne modifie pas le 
comportement en corrosion de l’alliage 7046 et que l’abattement des propriétés mécaniques 
mesuré lors d’une sollicitation en CSC dans le milieu considéré dans ces conditions est 
principalement attribué à la diffusion et au piégeage de l’hydrogène. Ici, l’objectif est 
d’appréhender la contribution des dislocations mobiles à l’endommagement en CSC de l’alliage 
7046. Pour cela, des échantillons chargés en hydrogène par des expositions au milieu corrosif ont 
été rompus à l’air à des vitesses de déformation imposées de 10-3, 10-4, 10-5 et 10-6 s-1. Le 
comportement de l’alliage à l’état de référence a été comparé à celui de l’état revenu T7-20 afin 
également de pouvoir discuter des interactions couplées hydrogène-dislocations-précipités 
durcissants. C’est également pour cette raison qu’il a été décidé de travailler sur des échantillons 
fragilisés par l’hydrogène par exposition en milieu NaCl 0,6 M : lors des chargements artificiels, 
par voie cathodique, les quantités d’hydrogène introduites sont faibles dans l’état T7-20 et ne 
permettent pas de visualiser un endommagement suffisamment conséquent pour être analysé. 
Cela étant précisé, avant toute chose, le comportement mécanique de l’alliage 7046 sain a 
été étudié pour les différentes vitesses de sollicitation testées dans ces travaux. La Figure III- 32 
offre une comparaison des courbes de traction de l’alliage aux états T4 et T7-20 tracées pour 
différentes vitesses de déformation. On constate pour les deux états que le comportement de 
l’alliage n’est influencé ni dans le domaine élastique ni en terme d’écrouissage lorsque la vitesse 
de traction diminue. Seul l’allongement à rupture est affecté, diminuant à mesure que la vitesse 
de déformation diminue, ce qui avait également été constaté par N. Ben Ali sur un alliage AA7108 
[112] et attribué à un effet de vitesse. 
 
 
 
196 Chapitre III-3 : Mécanismes élémentaires 
 
Figure III- 32 : Evolution des courbes de traction de l’alliage 7046 aux états T4 (a) et T7-20 (b) en fonction de la vitesse de déformation appliquée. 
 Pour comparer le comportement des deux états métallurgiques, un indice de sensibilité à 
la vitesse de déformation, Ivd, a été défini en comparant l’abattement d’allongement à rupture 
entre un échantillon sollicité à une vitesse de déformation de 10-x s-1, avec x=3, 4, 5 ou 6, et un 
échantillon sollicité à 10-3 s-1, selon la formule suivante :  
𝐼𝑣𝑑(10
−𝑥) =  
𝐴%é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛 𝑠𝑎𝑖𝑛(10
−𝑥) − 𝐴%é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛 𝑠𝑎𝑖𝑛(10
−3)
𝐴%é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛 𝑠𝑎𝑖𝑛(10−3) 
 
La Figure III- 33 montre que, pour les plus faibles vitesses de déformation testées, une baisse de 
75 % de l’allongement à rupture peut être atteinte pour l’état T4 et de 30 % pour l’état T7-20. Il 
apparaît donc que l’état revenu est moins sensible à ces effets de vitesse. 
 
Figure III- 33 : Evolution de l'indice de sensibilité à la vitesse de déformation pour l’alliage 7046 aux états T4 et T7-20. 
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Pour expliquer les différences mesurées entre les deux états, il est toutefois nécessaire de 
comprendre l’origine de cet abattement des propriétés mécaniques. Pour cela, les faciès de 
rupture correspondants ont été observés. La Figure III- 34, relative à l’état T7-20, met en évidence 
une modification des modes de rupture localisée sur les bords des éprouvettes pour une 
éprouvette déformée à faible vitesse de déformation par comparaison à ce qui est observé à 10-3 
s-1. Ainsi, la Figure III- 34c qui constitue un agrandissement d’une zone de rupture fragile sur 
l’alliage rompu à l’air à une vitesse de 10-6 s-1 présente une séquence identique à celle observée 
après les essais de CSC : on observe une zone de rupture intergranulaire-fragile sur le bord le plus 
extérieur, entourée par une zone de rupture transgranulaire-fragile qui fait la transition avec le 
mode de rupture transgranulaire-ductile qui caractérise l’alliage sain. Ces observations sont 
d’autant plus surprenantes que le mode de rupture intergranulaire n’avait, jusqu’alors, jamais été 
observé sur l’alliage à l’état T7-20. Une analyse des fissures à la surface des éprouvettes (Figure 
III- 34d) confirme ces observations : les zones de rupture présentent un caractère intergranulaire, 
contrairement à ce qui avait été mis en évidence dans le chapitre II-3. A l’état T4, un comportement 
similaire est observé, avec une profondeur de zone fragile cependant plus importante (Figure III- 
35a), ce qui est cohérent avec l’abattement plus important de l’allongement à rupture mesuré. De 
même, des zones de rupture fragile intergranulaire (Figure III- 35b) et transgranulaire (Figure 
III- 35c) ont été observées. 
 De telles observations sont communes sur les alliages d’aluminium sollicités en fatigue 
[185] en lien avec l’humidité relative de l’air [21,86,108,187]. Par exemple, Bobby Kannan et al. 
ont étudié l’influence de l’humidité relative de l’air du laboratoire sur le comportement en traction 
lente d’un alliage d’aluminium 7010 [87]. Une première étude menée sur un alliage 7010 sur-
revenu avait en effet montré une diminution de l’allongement à rupture lorsque la vitesse de 
sollicitation en traction diminuait [188]. Des essais à 10-5 et 10-6 s-1 ont donc été réalisés à l’air et 
dans de la glycérine, montrant une diminution de l’allongement à rupture dans le premier cas mais 
pas dans le second, ce qui permet de conclure que l’air ne peut pas être considéré comme un 
environnement inerte pour les alliages d’aluminium de la série 7000. 
Comme cela a été discuté dans l’état de l’art, il apparaît que, sous certaines conditions 
d’exposition, l’hydrogène peut s’adsorber à la surface des alliages d’aluminium en environnement 
gazeux humide. Dans le cas présent, la principale réaction qui permet la création de dihydrogène 
gazeux à la surface de l’alliage est la formation de la couche passive à l’air : 
𝐴𝑙 + 3𝐻2𝑂 → 𝐴𝑙(𝑂𝐻)3 +
3
2
𝐻2 
L’humidité relative de l’air constitue donc un premier point expliquant la sensibilisation de 
l’alliage mais n’explique pas pourquoi cet endommagement ne se révèle qu’à faible vitesse de 
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déformation. D’autres auteurs ont suggéré que la diffusion de l’hydrogène jusqu’aux joints de 
grains et le long des joints de grains est accélérée par la présence de dislocations qui augmentent 
la sensibilité à la FPH et la sensibilisation des joints de grains [189].  
Des travaux plus récents ont été menés sur l’influence de la sollicitation mécanique 
appliquée sur le transport de l’hydrogène dans un acier à hautes caractéristiques mécaniques. Des 
échantillons pré-entaillés ont été chargés en hydrogène par voie cathodique puis testés en traction 
à vitesse standard (~ 10-3 s-1) et à faible vitesse de déformation (~ 10-6 s-1). La sensibilité à 
l’hydrogène a alors été évaluée sur la base de l’augmentation de la quantité locale d’hydrogène 
diffusible. Il a été montré que l’alliage est plus sensible lorsque la vitesse de sollicitation diminue, 
ce qui a été attribué à de plus fortes interactions entre l’hydrogène et les dislocations, permises 
par la faible vitesse de ces dernières [190]. 
Lors de ce type d’exposition, l’hydrogène est d’abord absorbé dans les premiers sites 
interstitiels situés sous la surface exposée à l’air. En perturbant l’organisation du réseau, il peut 
alors assister la création de dislocations au voisinage des surfaces libres des échantillons, comme 
le suggère le mécanisme AIDE [129]. En revanche, sur des échantillons non hydrogénés, lors de la 
rupture ductile classique, les dislocations sont essentiellement émises depuis le volume du 
matériau. En outre, les travaux d’El-Amoush et al. [115] menés sur un alliage 7075-T6 ont montré 
que l’introduction d’hydrogène dans l’alliage conduisait à une augmentation de la dureté sous la 
surface et que la profondeur de la zone durcie augmentait avec l’augmentation de la durée de 
chargement. Des observations microstructurales réalisées au MET ont permis de conclure que ce 
durcissement était dû à une augmentation des densités de dislocations [191].  
Ainsi, lors d’une déformation à l’air du matériau, il semble possible que l’hydrogène se lie 
plus facilement avec les dislocations nouvellement créées et qui ensuite se déplaceraient dans 
l’alliage du fait de la sollicitation mécanique continue, drainant l’hydrogène plus en profondeur. 
Ce dernier point ne peut être cependant assuré que si l’hydrogène peut suivre le déplacement des 
dislocations, ce qui suggère qu’une vitesse de sollicitation suffisamment faible doit être appliquée 
pour permettre le transport de l’hydrogène par les dislocations. Cela permettrait d’expliquer 
pourquoi aucun effet n’est visible pour des vitesses appliquées de 10-3 et 10-4 s-1. Il ressort donc 
que le couplage entre l’exposition à une source d’hydrogène renouvelée en continu et la 
sollicitation mécanique permettrait le transport de l’hydrogène dans le matériau, expliquant 
l’endommagement observé lors d’un essai de traction à l’air.  
Comment expliquer alors les différences observées entre l’état de référence et l’état T7-
20 ? Lors du drainage de l’hydrogène, le déplacement des dislocations depuis la surface libre se 
trouve rapidement limité par les premiers joints de grains dans lesquels l’hydrogène peut se 
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piéger. Plus la quantité d’hydrogène piégée dans un joint de grain augmente et plus l’énergie 
potentielle de piégeage de ce dernier diminue, jusqu’à ce que le joint de grains, saturé en 
hydrogène, devienne « invisible » pour cet élément qui continue à être drainé depuis la surface. 
L’hydrogène peut alors pénétrer plus en profondeur, et répéter un schéma identique dans les 
joints de grains suivants. Dans un tel mécanisme, on comprend donc bien que la mobilité des 
dislocations est un paramètre du 1er ordre. Cela explique simplement la meilleure tenue de l’état 
T7-20. Effectivement, les particules fines qui se sont formées lors du traitement de revenu 
constituent des obstacles au mouvement des dislocations d’une part et peuvent, d’autre part, 
également piéger une partie de l’hydrogène que les dislocations drainent. Ce double effet 
expliquerait la profondeur des zones fragiles, bien plus étendues à l’état T4 qu’à l’état T7-20 pour 
une même vitesse de déformation. 
Enfin, il faut également rappeler qu’il est souvent suggéré que l’hydrogène réduit les 
énergies d’interaction entre dislocations. Par conséquent, ces dernières pourraient s’accumuler 
en plus grand nombre au niveau des joints de grains et ainsi augmenter la contrainte exercée 
localement entre deux grains. Ceci pourrait alors favoriser la création de nouvelles dislocations 
dans le grain adjacent à celui qui contient de l’hydrogène. Le mécanisme serait ainsi entretenu. Il 
s’agirait plus précisément d’un mécanisme par propagation de fissure assistée par 
l’environnement, justifiant également pourquoi le phénomène n’est pas visible à une vitesse de 
10-3 s-1, la rupture mécanique survenant trop rapidement. 
Compte-tenu des précédentes observations, il a été jugé intéressant de doser la quantité 
d’hydrogène ayant pénétré dans l’alliage au cours des essais de traction lente. Pour cela, et pour 
éviter qu’une partie de cet hydrogène ne s’échappe de l’alliage lors de la rupture finale, des essais 
interrompus ont été réalisés. Des éprouvettes ont été sollicitées à une vitesse de déformation de 
10-3 s-1 jusqu’à 80%Rp0,2 puis à une vitesse de 10-6 s-1 jusqu’à 1 % de déformation dans le domaine 
plastique. La sollicitation mécanique a ensuite été interrompue ; les fûts des éprouvettes ainsi 
préparés ont été coupés et la quantité d’hydrogène qu’ils contenaient a ensuite été mesurée par 
dosage global par fusion. Il en ressort que, pour l’état T4, la quantité d’hydrogène est de 16,8 ± 1 
ppm massiques (7 ± 1 ppm massiques initialement) et pour l’état T7-20, de 16 ± 3 ppm massiques 
(9 ± 1 ppm massiques initialement) après la sollicitation, ce qui permet de confirmer qu’il y a 
effectivement un enrichissement en hydrogène pendant la sollicitation de l’alliage en traction 
lente exposé à l’air ambiant. Il est par ailleurs intéressant de noter que les quantités d’hydrogène 
absorbées dans l’alliage sont sensiblement les mêmes pour les deux états métallurgiques, tandis 
que l’état T7-20 est moins fragilisé que l’état T4. Cela suggère que, pour de mêmes quantités 
d’hydrogène insérées, l’alliage à l’état revenu est moins sensible à la FPH, ce qui est cohérent avec 
les explications proposées précédemment. Cela confirme le rôle important des phases 
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durcissantes formées au cours du revenu, ces précipités pouvant également servir de sites de 
piégeage pour l’hydrogène lors des interactions précipités-dislocations. 
 
Figure III- 34 : Micrographies MEB des faciès de rupture de l'alliage 7046-T7-20 après traction à l’air à 10-5 s-1 (a) et à 10-6 s-1 (b et c). La 
micrographie d) met en évidence une fissure formée à la surface d’une éprouvette rompue à 10-6 s-1 à l’air. 
 
Figure III- 35 : Micrographies MEB des faciès de rupture de l'alliage 7046-T4 après traction à l’air à 10-6 s-1 (a). Les micrographies b) et c) offrent 
des agrandissements des zones de rupture fragile. 
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 Enfin, afin de savoir si l’évolution des propriétés mécaniques est uniquement due à 
l’environnement, des essais complémentaires ont été réalisés sous un vide relatif de 10-5 mbar 
comme décrit dans le chapitre III-1. La Figure III- 36 permet une comparaison des courbes de 
traction à l’air et sous vide pour des échantillons sollicités à 10-3 s-1 et des courbes tracées sous 
vide à 10-6 s-1. En premier lieu, on note une légère différence sur les mesures de déformation et de 
contrainte qui peuvent s’expliquer par la méthode de mesure employée, par extensomètre laser 
dans le cas de ces essais en comparaison avec les essais précédents. Cela étant précisé, ces courbes 
suggèrent que pour les deux états métallurgiques, quelle que soit la vitesse de sollicitation 
imposée, le comportement de l’alliage en traction est inchangé lorsque les essais sont réalisés sous 
vide. Ces résultats permettent donc de confirmer l’influence de l’humidité de l’air ambiant sur 
l’abattement des propriétés mécaniques mesuré lors des essais de traction lente. 
 
Figure III- 36 : Comparaison des courbes de traction de l’alliage 7046 aux états T4 (a) et T7-20 (b) à l’air et sous vide tracées à des vitesses de 
déformation de 10-3 et 10-6 s-1. 
Les faciès de rupture de l’alliage ont également été observés après les essais de traction 
lente sous vide. La Figure III- 37 dans son ensemble montre que pour les deux états 
métallurgiques, les faciès de ruptures ne présentent pas de zone de rupture fragile après rupture 
à 10-6 s-1, contrairement aux observations après rupture à l’air ambiant. Pour l’état T7-20, les 
Figure III- 37e et 37f mettent en évidence un faciès de rupture similaire à ceux observés après 
traction à l’air à 10-3 s-1 avec un mode de rupture ductile à cupules. Dans le cas de l’état T4, le 
même constat peut être fait sur les Figure III- 37a et 37d, avec un mode de rupture 
principalement intergranulaire-ductile. Toutefois, certaines zones, près des bords des faciès de 
rupture présentent des modes de rupture différents qui sont visibles sur les Figure III- 37b et 
37c. On y observe en effet des zones de rupture ou la ductilité est exacerbée : la rupture 
intergranulaire-ductile est remplacée par de des zones de rupture ductile transgranulaires 
caractérisées par de larges cupules dont la taille est comparable à celle des cupules observées sur 
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les faciès de l’alliage à l’état T7-20. Ces observations peuvent s’expliquer par la possible 
désorption de l’hydrogène pendant le maintien sous vide. On rappelle que les essais débutent 
après un maintien de 12 heures dans l’enceinte afin d’assurer le vide, et les essais se poursuivent 
pendant 60 heures. Pendant cette période assez longue, il est donc envisageable que l’hydrogène 
résiduel présent dans l’alliage désorbe en partie ce qui expliquerait le comportement plus ductile 
observé pour l’alliage à l’état T4. 
 Pour répondre à ces interrogations, la quantité globale d’hydrogène contenue dans 
l’alliage a été dosée après des essais de désorption sous vide. Pour cela, des échantillons de 7046-
T4 ont été maintenus pendant 72 heures dans une chambre de volume équivalent à celui de la 
cellule d’essais sous vide sous une pression de 1.10-5 mbar. Une quantité d’hydrogène de 5 ± 0,5 
ppm massique a alors été mesurée dans ces échantillons (contre 7 ± 1 ppm massiques dans 
l’alliage sain). La différence, bien que très faible, s’est avérée répétable (sur 5 mesures) ce qui 
laisse supposer que de l’hydrogène a désorbé lors du maintien sous vide et que les hypothèses 
précédentes sont valides.  
Au vu de ces résultats, il est également possible que l’hydrogène résiduel, contenu dans la 
tôle de référence, puisse expliquer en partie le mode de rupture intergranulaire – ductile observé. 
Cet hydrogène, s’il est localisé au niveau des joints de grains, pourrait abaisser les contraintes de 
cohésion intergranulaire et expliquer en partie la sensibilité intrinsèque des joints de grains.  
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Figure III- 37 : Micrographies MEB des faciès de rupture de l’alliage 7046 rompu en traction sous vide à 10-6 s-1 :a), b), c) et d) pour l’état T4 et e) et 
f) pour l’état T7-20. 
III.3.3.1.b. Comportement après exposition au milieu corrosif 
Les précédents résultats ont montré que l’air n’est pas un milieu inerte pour l’alliage 
d’aluminium 7046 lorsqu’il est sollicité en traction lente. Il s’agira donc d’intégrer cette donnée 
pour expliquer les résultats des essais de traction lente réalisés à l’air sur des éprouvettes pré-
chargées en hydrogène lors d’un maintien sans contrainte appliquée dans NaCl 0,6 M. Les 
éprouvettes à l’état T4 ont été exposées au milieu NaCl pendant une durée de 1 heure, celles à 
l’état T7-20 pendant une durée de 72 heures afin de générer, dans les deux cas, des quantités 
d’hydrogène suffisantes pour visualiser un endommagement. 
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La Figure III- 38 met en évidence un abattement des propriétés mécaniques sur les 
échantillons chargés en hydrogène pour des vitesses de sollicitation de 10-3 et de 10-6 s-1. On 
constate, comme dans les cas précédents, pour les deux états métallurgiques, une diminution de 
l’allongement à rupture uniquement, cet abattement ne semblant pas significativement affecté par 
la diminution de la vitesse de déformation. 
 
Figure III- 38 : Evolution des propriétés mécaniques de l’alliage 7046-T4 (a) et T7-20 (b) avec et sans hydrogène (pré-exposition au milieu NaCl) 
en fonction de la vitesse de déformation. Essais de traction réalisés à l’air. 
Il est toutefois complexe d’évaluer l’impact de la vitesse de déformation dans ce cas précis 
puisqu’il faut également prendre en considération l’abattement des propriétés induit par 
l’absorption d’hydrogène depuis l’air ambiant pendant l’essai de traction, comme démontré 
précédemment. Il est donc nécessaire de définir un indice qui prendrait en compte cet effet. Pour 
cela, un nouvel indice de sensibilité à la corrosion a été défini, prenant en compte la différence 
d’allongement à rupture entre un échantillon sain et un échantillon corrodé, tous deux sollicités à 
une vitesse de déformation donnée à l’air. Cet écart a été ramené à l’allongement à rupture de 
l’alliage sollicité à la même vitesse mais sous vide, milieu qui sert de référence pour cette étude. 
L’indice ISC est donc défini comme suit : 
𝐼𝑆𝐶(10
−𝑥) =  
𝐴%é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛 𝑠𝑎𝑖𝑛−𝑟𝑜𝑚𝑝𝑢 à 𝑙′𝑎𝑖𝑟(10
−𝑥) − 𝐴%é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛 𝑐𝑜𝑟𝑟𝑜𝑑é−𝑟𝑜𝑚𝑝𝑢 à 𝑙′𝑎𝑖𝑟(10
−𝑥)
𝐴% é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛 𝑠𝑎𝑖𝑛−𝑟𝑜𝑚𝑝𝑢 𝑠𝑜𝑢𝑠 𝑣𝑖𝑑𝑒(10−𝑥) 
 
Il faut cependant préciser que la validité de cet indice suppose que l’absorption 
d’hydrogène est exactement la même lorsque la surface exposée à l’air pendant la sollicitation 
lente est polie miroir (premiers essais décrits pour des échantillons sains) et lorsqu’elle est 
oxydée (en raison de la pré-exposition au milieu NaCl), ce qui constitue une hypothèse forte. 
Effectivement, comme cela a pu être discuté dans la première partie du manuscrit, la surface des 
alliages d’aluminium est très réactive à l’air puisqu’elle constitue une discontinuité du réseau 
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cristallin : les atomes en extrême surface tendent à réagir avec l’environnement extérieur pour 
stabiliser leurs liaisons vacantes. En milieu corrosif, une partie de la surface a pu réagir et une 
couche d’hydroxyde d’aluminium s’est certainement formée à la surface de l’alliage : il paraît donc 
peu probable que la réactivité de cette surface lors de l’essai de traction à l’air soit la même que 
celle de l’alliage non pré-immergé. Cependant, il a été jugé intéressant de considérer cet indice en 
première approche, d’autant plus que deux faits tendent à montrer qu’il n’est pas complètement 
déraisonnable : 
- l’application d’une contrainte croissante doit permettre la rupture locale de la couche 
d’hydroxyde a priori présente en surface sur les échantillons pré-exposés, ce qui limiterait 
son action barrière par rapport à l’air du laboratoire. 
- Lors de ces essais, il a pu être observé que la fissure se propage progressivement depuis 
la surface jusqu’au cœur de l’alliage. Lorsque la fissure s’ouvre, le métal nu est donc en 
contact direct avec le milieu extérieur et les phénomènes d’adsorption et d’absorption 
d’hydrogène depuis l’air ambiant peuvent avoir lieu de la même façon que dans les alliages 
non pré-corrodés. 
La Figure III- 39 qui traduit l’évolution de cet indice en fonction de la vitesse de 
déformation pour les deux états métallurgiques suggère que la vitesse de déformation n’a pas 
d’influence sur l’abattement des propriétés mécaniques induit par l’exposition au milieu corrosif. 
Ce résultat peut s’expliquer en faisant référence aux conclusions du paragraphe III.3.2 : 
effectivement, une partie de l’hydrogène qui pénètre dans le matériau lors de la pré-exposition au 
milieu NaCl est piégé au niveau de sites microstructuraux, a priori au niveau des joints de grains 
principalement dans le cas de l’état T4 et au niveau des précipités fins dans le cas du T7-20. Cette 
population d’hydrogène ne peut pas interagir avec les dislocations. La seule population 
d’hydrogène qui peut être transportée plus profondément est donc l’hydrogène interstitiel. Or, les 
mesures réalisées au SKPFM ont en effet montré qu’une grande partie de l’hydrogène détecté est 
diffusible à l’air ambiant, cet hydrogène dans le réseau pouvant donc être potentiellement 
transporté par les dislocations vers des sites microstructuraux plus critiques au sens de la 
sensibilité à la FPH de l’alliage. Toutefois, le résultat obtenu semble montrer le contraire. Trois 
hypothèses peuvent expliquer cela : 
- Il est possible que certaines conditions soient nécessaires pour permettre à l’hydrogène 
de se « lier » avec les dislocations. Dans le cas particulier des essais de traction lente 
réalisés à l’air, les dislocations seraient en partie générées dans les zones de forte 
concentration en hydrogène : il est alors possible que le piégeage de l’hydrogène 
survienne lors de la création des dislocations qui peuvent ensuite le drainer. 
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- Par ailleurs, les quantités d’hydrogène introduites depuis l’air ambiant sont tellement 
conséquentes que l’influence de l’hydrogène pré-introduit peut, en comparaison, s’avérer 
négligeable sur l’abattement des propriétés mécaniques. 
- Enfin, il est également possible que les hypothèses faites pour définir l’indice de sensibilité 
soient trop fortes.  
 
Figure III- 39 : Evolution de l'indice de sensibilité à la CSC pour les alliages 7046-T4 et T7-20 soumis à un essai de traction à l’air après 
respectivement 1 heure et 72 heures d’exposition en milieu NaCl 0,6 M. 
L’ensemble de ces résultats fait donc ressortir la complexité de la problématique traitée. 
Malgré cela, les essais de traction lente à l’air ont permis de démontrer le possible transport de 
l’hydrogène par les dislocations, ce qui laisse supposer un effet de la contrainte sur la sensibilité 
à la FPH, qui n’a pas pu être mis en exergue dans le chapitre II-3. Cependant, il est intéressant de 
rappeler que, lors des essais de CSC, l’alliage était maintenu sous contrainte dans le domaine 
élastique, qui a priori n’implique pas la mobilité des dislocations. De récents travaux réalisés sur 
plusieurs nuances d’aciers martensitiques ont montré qu’une sollicitation dans le domaine 
élastique (et micro-plastique) n’entraîne pas de modification du coefficient de diffusion de 
l’hydrogène au sein du matériau [142]. Ceci dit, le fait qu’aucune influence de la contrainte n’ait 
pu être mise en évidence dans le chapitre II-3 est malgré tout à prendre avec du recul : il est tout 
à fait envisageable que, même lors d’une sollicitation dans le domaine élastique, des zones de 
plasticité localisées (au niveau d’une entaille par exemple, d’une hétérogénéité de surface due à la 
mise en forme…) favorisent effectivement la pénétration d’hydrogène. 
Il reste donc finalement que le transport de l’hydrogène a pu être discuté mais que la 
question du piégeage de cet élément mérite encore d’être posée. Les travaux de la littérature 
portant sur les interactions H-dislocations laissent tous supposer un double rôle des dislocations 
qui peuvent constituer des pièges à hydrogène comme des courts-circuits de diffusion 
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[110,111,192]. Leur influence sur la sensibilité à la FPH peut être directement liée à ces effets : il 
s’agit donc, dans les paragraphes qui suivent, de discuter ce point en évaluant l’influence des 
dislocations sur la diffusion de l’hydrogène, et donc indirectement la faculté qu’ont les dislocations 
à piéger l’hydrogène. 
III.3.3.2. Influence de l’écrouissage sur la diffusion de l’hydrogène 
Pour répondre aux questions soulevées précédemment, une campagne d’essais a été 
réalisée pour évaluer l’influence des dislocations sur la sensibilité à la FPH de l’alliage. Pour cela, 
deux critères ont été pris en compte : l’abattement des propriétés mécaniques induit par la 
présence d’hydrogène et l’évolution du coefficient de diffusion. Les essais qui suivent ont tous été 
réalisés sur l’alliage 7046 préalablement écroui, comme cela a été détaillé dans le chapitre III-2, à 
3 (T4-3), 5 (T4-5) et 7 (T4-7) % de déformation. 
III.3.3.2.a. Influence de l’écrouissage sur la tenue en FPH 
La sensibilité à l’hydrogène de l’alliage 7046 écroui a été évaluée sur la base de la perte de 
propriétés mécaniques d’éprouvettes pré-exposées pendant 24 heures en milieu NaCl 0,6 M. 
L’objectif est de vérifier si une modification du comportement est observée pour justifier une 
étude plus poussée. Comme dans le cas précédent, le choix des expositions en milieu corrosif a été 
fait afin de rendre l’endommagement plus facile à visualiser. La Figure III- 40 offre une 
comparaison des faciès de rupture de l’alliage 7046 aux différents états pré-écrouis qui ont été 
corrodés et rompus en traction à 10-3 s-1 à l’air. Ces micrographies sont centrées sur les zones de 
rupture fragiles les plus conséquentes : on observe en effet que les bords exposés au milieu 
corrosif sont caractérisés par de la rupture inter- et transgranulaire fragile selon le même schéma 
que celui décrit dans le chapitre II-3. Cependant, si pour l’état T4 de référence (Figure III- 40a) et 
pour l’état T4-3 (Figure III- 40b), l’endommagement est comparable, celui-ci est sensiblement 
moins étendu pour les états T4-5 (Figure III- 40c) et T4-7 (Figure III- 40d). 
L’étude menée dans le chapitre III-2 sur le comportement en corrosion des échantillons 
pré-écrouis (paragraphe III.2.1.3) suggère que les différences observées ne sont pas dues à une 
modification du comportement en corrosion. Une explication probable serait la diminution de la 
profondeur de pénétration de l’hydrogène provoquée par le piégeage de cet élément au niveau 
des dislocations fixes générées pendant le pré-écrouissage. Dans les mêmes conditions 
d’écrouissage, Kamoutsi et al. [132] ont notamment observé par des mesures de 
thermodésorption sur un alliage 2024, une augmentation de la quantité d’hydrogène piégé au 
niveau des dislocations en lien avec l’augmentation de l’écrouissage. De même Itoh et Saitoh 
[110,111] ont chacun démontré par autoradiographie du tritium une accumulation d’hydrogène 
au niveau des dislocations dans un aluminium haute pureté. 
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Figure III- 40 : Fractographies des bords de l’alliage 7046 T4 (a), T4-3 (b), T4-5 (c) et T4-7 (d) après exposition en milieu NaCl 0,6 M pendant 24 
heures puis rupture en traction à l’air à 10-3 s-1. Les lignes blanches en pointillés délimitent les zones de rupture fragile. 
A partir de ces observations, l’évolution de l’abattement des propriétés mécaniques a été 
évaluée en relation avec l’évolution des zones de rupture fragile sur les éprouvettes. En premier 
lieu, la Figure III- 41 met en évidence une plus faible sensibilité à la FPH de l’alliage d’aluminium 
7046-T4 à partir d’une déformation de 5 %. En effet, on note un allongement à rupture moyen 
d’environ 17,5 % pour les états T4-5 et T4-7, proche de celui d’un alliage sain, contrairement à 
l’échantillon non pré-écroui et à l’échantillon T4-3, pour lesquels la perte de propriétés 
mécaniques est plus importante. Par ailleurs, ces mesures sont en adéquation avec la diminution 
de la fraction surfacique que représentent les zones de rupture fragile dans le cas des états T4-5 
et T4-7. Une analyse plus détaillée (Figure III- 41) permet également de constater que le ratio 
rupture intergranulaire / rupture transgranulaire est plus faible pour les états T4-5 et T4-7. Cette 
observation peut trouver plusieurs explications : 
- Tout d’abord le fait qu’une quantité d’hydrogène plus faible a pu pénétrer dans le 
matériau. En effet, comme dans le cas des éprouvettes traitées thermiquement, le piégeage 
de l’hydrogène sous la surface, ici par les dislocations liées au pré-écrouissage, conduit à 
une diminution du gradient de concentration entre l’hydrogène du milieu et l’hydrogène 
sous la surface. Il en découle une diminution de la quantité d’hydrogène qu’il est possible 
de piéger. Toutefois, aucun dosage n’a pu être réalisé sur ces échantillons, ce qui ne permet 
pas de confirmer cette hypothèse. 
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- La seconde possibilité est que l’hydrogène qui a pu pénétrer dans le matériau ait 
cependant pénétré moins profondément dans l’alliage, ralenti par la présence des 
dislocations. 
Les deux hypothèses conduisent à une même conséquence : celle que la probabilité de 
saturation des joints de grains est plus faible. Il en découle donc une plus faible proportion de 
rupture intergranulaire fragile. Notons par ailleurs qu’une fois piégé au niveau des 
dislocations, l’hydrogène favorise le glissement planaire des dislocations et ainsi la rupture 
transgranulaire [138].  
Cependant, si globalement la comparaison des faciès de rupture et des propriétés mécaniques 
des différents états écrouis conduit à des conclusions intéressantes, on constate que peu de 
différences sont visibles entre les états T4 et T4-3 et entre les états T4-5 et T4-7. Comme cela a 
été discuté dans le chapitre II-3, l’analyse seule des surfaces de rupture, même si elle permet une 
première approche, ne constitue pas un indicateur suffisant de la fragilisation. D’une part, parce 
que la fragilisation est globale : l’hydrogène a pu pénétrer sur tout le fût de l’éprouvette exposée 
au milieu corrosif tandis que l’on n’a accès ici qu’à la zone de rupture et d’autre part, parce 
qu’aucun lien strict n’a pu être établi entre la FPH et la profondeur de l’endommagement observé. 
Par conséquent, une étude à une échelle plus fine, semblable à celle menée sur les échantillons 
traités thermiquement, a été menée sur des échantillons chargés en hydrogène par polarisation 
en milieu acide sulfurique. 
 
Figure III- 41 : Evolution de l’allongement à rupture et de la fraction surfacique des zones de rupture intergranulaires et transgranulaires fragiles 
de l’alliage 7046 non pré-écroui et pré-écroui à 3, 5 et 7% de déformation après 24 heures d’exposition en milieu NaCl 0,6 M. Les pourcentages 
indiqués offrent une comparaison des proportions de zones intergranulaire et transgranulaire. L’abattement des propriétés mécaniques est à 
comparer à l’allongement à rupture de l’alliage sain, présenté comme référence.  
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III.3.3.2.b. Discussion : influence des dislocations sur la diffusion de l’hydrogène 
Pour aller plus loin dans la compréhension des interactions hydrogène-dislocations, 
chacun des états écrouis de l’alliage a été chargé en hydrogène en milieu H2SO4 pendant 72 heures 
puis la profondeur de pénétration de l’hydrogène a été évaluée par des mesures au SKPFM. La 
Figure III- 42 , qui regroupe l’ensemble de ces mesures, met en évidence une diminution de la 
profondeur de pénétration de l’hydrogène, certes moins significative que dans le cas des 
échantillons traités thermiquement, mais tout de même notable lorsque le taux de pré-
écrouissage augmente. Ce résultat confirme les hypothèses précédentes qui suggéraient que 
l’hydrogène pénétrait moins profondément dans les états écrouis. L’effet du piégeage au niveau 
des dislocations semble cependant moins efficace qu’au niveau des précipités durcissants, ce qui 
est cohérent avec les travaux de Scully et al. [109] qui laissent supposer qu’une grande quantité 
de dislocations est nécessaire pour entraîner des conséquences sur le coefficient de diffusion 
apparent dans les alliages d’aluminium. Les valeurs des coefficients de diffusion calculés sont 
résumées dans le Tableau III- 6. 
 
Figure III- 42 : Profils de potentiel de surface obtenus au SKPFM sur l’alliage 7046 écroui à 0, 3, 5 et 7 % de déformation. 
Pré-écrouissage (%) Profondeur de pénétration (µm) Dapp (m2.s-1) 
0 275 ± 15 (2,2 ± 0,25).10-14 
3 240 ± 10 (1,75 ± 0,15).10-14 
5 220 ± 10 (1,5 ± 0,1).10-14 
7 210 ± 15 (1,35 ± 0,15).10-14 
Tableau III- 6 : Récapitulatif des données de profondeur et de coefficients de diffusion apparents calculés pour les différents pourcentages de 
déformation appliqués. 
Pendant l’étape de pré-déformation, l’écrouissage se traduit par une évolution des 
densités de dislocations ainsi que de leur agencement qui dépend entre autres du réseau cristallin, 
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de la taille des grains, de la vitesse de déformation, etc. Dans le chapitre III-2, les tailles de 
cristallites et les microdéformations relatives à chacun des taux d’écrouissage ont été déterminées 
afin de remonter à une mesure des densités de dislocations. Il paraît important d’estimer ces 
densités compte-tenu des résultats observés par Kamoutsi et al. [132]. Ces derniers ont en effet 
observé, sur un alliage d’aluminium 2024, une augmentation de la quantité d’hydrogène piégé au 
niveau des dislocations jusqu’à 6 % de déformation ; au-delà, la quantité d’hydrogène diminue ce 
qui a été attribué à une diminution des densités de dislocations. Adachi et al. [170], ont notamment 
montré que les densités de dislocations connaissaient une évolution en 4 stades discutée dans le 
paragraphe III.2.2.2. 
La Figure III- 43 permet donc de confirmer l’existence d’une relation entre le coefficient 
de diffusion de l’hydrogène dans l’alliage 7046 et les densités de dislocations. Cette relation est du 
type :  
𝐷𝑎𝑝𝑝 =
1
𝐶1 + 𝐶2𝜌
 
Où ρ représente la densité de dislocations, C1 et C2 étant des constantes. Cette loi est cohérente 
avec les travaux de Young et Scully [109]. En faisant l’hypothèse que le nombre de sites 
interstitiels est très grand devant le nombre de sites de piégeage, que la quantité d’hydrogène 
dans l’alliage est très petite devant le nombre de sites interstitiels et que le taux d’occupation des 
sites de piégeage est quasiment nul, le coefficient de diffusion apparent peut s’écrire sous la forme 
suivante : 
𝐷𝑎𝑝𝑝 =
𝐷𝑟é𝑠𝑒𝑎𝑢
1 + ∑
𝑁𝑝𝑖è𝑔𝑒
𝑁𝑟é𝑠𝑒𝑎𝑢
exp (
𝐸𝑏
𝑅𝑇)
 
Avec, Dapp, le coefficient de diffusion apparent, calculé à partir des profils obtenus en 
SKPFM, Dréseau, le coefficient de diffusion dans le réseau ne contenant pas d’obstacle, Npiège, le 
nombre de sites de piégeage d’une nature donnée (dislocations, joints de grains…), Nréseau, le 
nombre de sites interstitiels et Eb, l’énergie de liaison relative à un site de piégeage de nature 
donnée. Les travaux de Frank et al. [193] décrivent de la même façon la diffusion de l’oxygène 
dans des alliages de niobium. 
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Figure III- 43 : Evolution du coefficient de diffusion de l’aluminium en relation avec la densité de dislocations dans l’alliage 7046-T4. 
 Dans le cadre de l’étude actuelle, pour appliquer cette équation, un certain nombre 
d’hypothèses sont toutefois nécessaires. Il faut d’abord considérer que le coefficient de diffusion 
dans le réseau est le même pour chacun des quatre états écrouis, ce qui n’est pas assuré puisque 
l’écrouissage conduit à une augmentation de la densité de dislocations qui peuvent entraîner une 
distorsion du réseau et donc modifier la diffusivité de l’hydrogène. Ensuite, la seconde hypothèse 
consiste à considérer que seules les densités de dislocations ont été modifiées au cours de 
l’écrouissage, donc que les joints de grains, les précipités et les lacunes sont en proportions 
similaires. Si pour les précipités, l’hypothèse semble correcte, ce n’est pas le cas pour les joints de 
grains : lors de la déformation, il est possible d’envisager une évolution des caractéristiques de 
certaines interfaces. De la même façon, l’hypothèse est discutable pour les lacunes qui peuvent 
être créées, notamment du fait des interactions entre dislocations survenant pendant 
l’écrouissage [194–196]. Au-delà de toutes ces hypothèses, il serait donc intéressant de remonter 
à une valeur du coefficient C2 afin de déterminer s’il est possible de remonter à des valeurs 
cohérentes de Dapp avec la bibliographie. Cependant, ce coefficient défini comme suit : 
𝐶2 =
1
𝐷𝑟é𝑠𝑒𝑎𝑢𝑁𝑟é𝑠𝑒𝑎𝑢
exp (
𝐸𝑏,𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛𝑠
𝑅𝑇
) × 𝐶3 
Où C3 constituerait le coefficient de proportionnalité reliant les densités de dislocations au 
nombre de sites de piégeage, est donné par une relation qui présente trop d’inconnues. On citera 
notamment la problématique liée au fait que le coefficient C3 requiert la connaissance de 
paramètres comme le vecteur de Burgers des lignes de dislocations [197]. 
 Néanmoins, il est surtout important de noter ici que les résultats obtenus rejoignent les 
observations précédemment faites dans la littérature. Par ailleurs, dans le cadre des travaux 
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actuels, il apparait que macroscopiquement, les dislocations ont plutôt le rôle de sites de piégeage 
en ralentissant la diffusion de l’hydrogène dans l’alliage. Saitoh et al. [110] expliquent cependant 
qu’il est difficile de faire la distinction entre ce double rôle des dislocations puisque, bien que 
l’hydrogène diffuse le long de celles-ci, il y reste aussi piégé. Il en ressort finalement que les 
résultats sont cohérents avec les observations faites précédemment et expliquent donc pourquoi 
l’influence de l’hydrogène est moins visible sur les échantillons pré-écrouis qu’elle ne l’était pour 
différents traitements thermiques. Comme dans le cas du piégeage de l’hydrogène au niveau des 
précipités durcissants, celui qui se produit au niveau des dislocations permet d’éviter un piégeage 
plus profond, en particulier au niveau des joints de grains. Il ressort que le piégeage de 
l’hydrogène au niveau des joints de grains et la profondeur de pénétration de cet élément sont les 
deux facteurs critiques à minimiser pour améliorer les performances mécaniques de l’alliage 
d’aluminium 7046 lorsque ce matériau est fragilisé par l’hydrogène.  
III.3.4. Retour sur la sensibilité à la CSC de l’alliage 7046 
L’étude menée dans la partie II a mis l’accent sur le comportement en CSC peu commun de 
l’alliage 7046, sa particularité résidant dans le fait qu’il est quasiment uniquement dû à la 
sensibilité à l’hydrogène de l’alliage. La compréhension des mécanismes en jeu repose donc sur la 
compréhension des interactions entre l’hydrogène et les éléments de la microstructure. Les 
travaux de cette dernière partie ont montré que l’un des points clés pour permettre à l’alliage 
d’être plus résistant à la FPH, et par extension dans ce cas précis à la CSC, est de limiter la diffusion 
de l’hydrogène et la saturation des joints de grains. Cependant, il est très important de noter ici 
que seule une diffusion réticulaire de l’hydrogène a été considérée pour expliquer les 
observations. Or, il est évident que la surface de l’alliage exposée au milieu corrosif présente à la 
fois des grains et des joints de grains. Dans le chapitre III-2, il a été observé que, pendant les 
processus de corrosion, l’hydrogène pénètre dans l’alliage sur les surfaces au niveau desquelles la 
réaction cathodique a lieu, donc principalement autour des précipités grossiers. Ces précipités 
sont répartis uniformément dans l’alliage et donc également à proximité des joints de grains. Par 
ailleurs, l’hydrogène ainsi produit diffuse, peut se piéger au niveau des joints de grains ou bien 
diffuser plus facilement une fois localisé dans le joint de grain [109,110,128]. Pour discuter de 
cette problématique, et comme cela a été présenté dans le chapitre III-2, des microstructures 
particulières caractérisées par une taille de grains plus importante ont été synthétisées : il s’agit 
de l’alliage 7046-T4b qui présente, à l’exception de la taille des grains, une microstructure assez 
similaire à celle de l’état T4. 
La Figure III- 44 montre une comparaison des résultats des mesures réalisées au SKPFM 
dans deux zones différentes d’un même échantillon de 7046-T4b préalablement chargé en 
hydrogène par voie cathodique en milieu H2SO4 pendant 72 heures. Dans le cadre de ces essais, il 
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a été décidé de présenter les résultats issus de plusieurs zones de mesure afin de mettre en 
évidence la dispersion des résultats. En effet, on mesure une profondeur de pénétration de 
l’hydrogène de 70 µm pour la zone 1 et de 165 µm pour la zone 2, cette dispersion des valeurs 
rendant les résultats beaucoup plus complexes à interpréter. Toutefois, il faut rappeler que dans 
le chapitre III-2, il a été démontré que le traitement thermique de croissance des grains a conduit 
à une croissance assez peu maîtrisée, avec une grande hétérogénéité des tailles de grains. Le 
traitement a été appliqué pour des durées suffisantes pour permettre de limiter la présence de 
très petits grains (~30 µm) mais il est envisageable qu’en surface, quelques grains plus petits 
soient présents, notamment à l’intersection de plusieurs gros grains. Ce premier point pourrait 
expliquer la dispersion des résultats obtenus en SKPFM.  
Ensuite, il faut également prendre en considération la nucléation probable de lacunes lors 
du traitement thermique, d’autant plus que le traitement est suivi d’une trempe qui fige une 
grande partie d’entre elles à température ambiante [15]. Cette sursaturation en lacunes pourrait 
également constituer un facteur ralentissant la diffusion de l’hydrogène. Il est reconnu que les 
lacunes constituent des sites de piégeage de plus haute énergie que les dislocations et qu’elles 
peuvent également avoir un effet sur le coefficient de diffusion de l’hydrogène [109]. Cependant, 
comme cela a été montré dans le chapitre III-2, une période de maturation a été respectée après 
le traitement de grossissement des grains afin de permettre à la microstructure d’atteindre une 
stabilité thermique qui se caractérise par la formation des zones GP. Lors de cette étape, les 
lacunes d’excès reviennent très probablement à leur concentration d’équilibre [11]. On pourra 
donc considérer que l’influence du nombre de lacunes est négligeable dans ce cas précis. 
Enfin, plusieurs travaux ont montré l’influence de l’orientation des grains sur la 
pénétration et la diffusion d’atomes dans les alliages métalliques. Compte-tenu de la taille de 
grains bien plus importante à l’état T4b, cet effet d’orientation s’en trouve exacerbé. Des mesures 
SKPFM réalisées dans deux grains différents pourraient donc conduire à des résultats très 
différents, expliquant la dispersion des résultats. 
Il reste cependant que, malgré la dispersion des résultats obtenus dans le cas de l’alliage à 
gros grains, ces derniers montrent que l’hydrogène pénètre plus difficilement dans l’alliage dans 
le cas où la densité de joints de grains est plus faible. Ce résultat suggère donc qu’il existe un lien 
étroit entre le nombre de joints de grains et la diffusion de l’hydrogène puisqu’on mesure un 
coefficient de diffusion apparent de 1,5-8.10-15 m².s-1 dans l’état T4b contre 2,2.10-14 m².s-1 dans 
l’état T4. 
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Figure III- 44 : Profil de potentiel obtenu au SKPFM sur l’alliage 7046-T4b préalablement chargé cathodiquement en hydrogène en milieu H2SO4 
pendant 72 heures. 2 zones de mesure ont été comparées. 
Par ailleurs, compte-tenu de la profondeur importante de pénétration de l’hydrogène 
devant la taille des grains, il est possible d’envisager une comparaison entre la vitesse de diffusion 
interstitielle et la vitesse de diffusion intergranulaire à l’aide de la relation de Hart [196] : 
𝐷𝑎𝑝𝑝 = 𝑔𝐷𝐻
𝐺𝐵 + (1 − 𝑔)𝐷𝐻
𝐺 
Avec 𝑔 =  
𝛿
𝑑
 où δ est la largeur moyenne des joints de grains (qui a été estimée à 1 nm) et d le 
diamètre moyen des grains (approximé à 30 µm dans l’état T4 et à 2 mm dans l’état T4b). Il est 
donc possible d’écrire les coefficients de diffusion apparents DH,appT4 et DH,appT4b pour 
respectivement l’état T4 et l’état T4b : 
𝐷𝐻,𝑎𝑝𝑝
𝑇4 = 𝑔𝑇4𝐷𝐻
𝐺𝐵 + (1 − 𝑔𝑇4)𝐷𝐻
𝐺 
𝐷𝐻,𝑎𝑝𝑝
𝑇4𝑏 = 𝑔𝑇4𝑏𝐷𝐻
𝐺𝐵 + (1 − 𝑔𝑇4𝑏)𝐷𝐻
𝐺 
De cette façon, il est possible de remonter à un coefficient de diffusion dans le grain, DHG, et dans 
les joints de grains, DHGB : 
𝐷𝐻
𝐺 =
1
𝑑𝑇4 − 𝑑𝑇4𝑏
(𝑑𝑇4𝐷𝐻,𝑎𝑝𝑝
𝑇4 − 𝑑𝑇4𝑏𝐷𝐻,𝑎𝑝𝑝
𝑇4𝑏) 
𝐷𝐻
𝐺𝐵 =
1
𝑔𝑇4𝑏
(𝐷𝐻,𝑎𝑝𝑝
𝑇4𝑏 − (1 − 𝑔𝑇4𝑏)𝐷𝐻
𝐺) 
Cette première approche permet de remonter à un coefficient de diffusion dans les grains 
DHG compris entre 1,5 et 8.10-15 m2.s-1 et dans les joints de grains DHGB de 2,1 à 3,1.10-10 m2.s-1, ce 
qui mène à un ratio de 2.104 à 2.105 entre les deux types de diffusion. On note par ailleurs que le 
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coefficient de diffusion mesuré dans les grains à l’état T4b est similaire au coefficient de diffusion 
apparent mesuré pour cet état microstructural, ce qui suggère que la diffusion est quasiment 
uniquement interstitielle dans cette microstructure. 
 Il ressort donc de l’ensemble de ces résultats que la diffusion de l’hydrogène est favorisée le long 
des joints de grains qui constituent effectivement des courts-circuits de diffusion pour 
l’hydrogène, ce qui mène à repenser en partie les mécanismes proposés dans le chapitre II-3. En 
effet, lors du traitement de revenu qui fait passer l’alliage 7046 de l’état T4 à l’état T7-20, une 
augmentation du nombre et de la taille des précipités intergranulaires a pu être mise en évidence. 
Il est donc possible que les particules η-MgZn2 piègent l’hydrogène qui diffuse le long des joints 
de grains, ce qui pourrait également expliquer pourquoi aucune fragilisation n’a pu être observée 
sur les échantillons revenus. Auquel cas, la précipitation intergranulaire aurait également un rôle 
déterminant dans la diminution de la sensibilité de l’alliage à la FPH. En outre, quelques auteurs 
proposent une recombinaison possible de l’hydrogène sous forme gazeuse au niveau des joints de 
grains, en accord avec des observations expérimentales réalisées au MET [21,198]. 
Le rôle des joints de grains est cependant complexe, les mesures SKPFM réalisées sur l’état 
T4b ne permettant d’obtenir qu’une information qualitative. Dans leurs travaux, Ichimura et al. 
[199] ont constaté que dans un alliage d’aluminium pur, l’hydrogène peut diffuser le long des 
joints de grains mais qu’il peut également se piéger dans le réseau des joints. Une étude de 
l’influence de la taille des grains a démontré qu’il existe une taille intermédiaire qui permet une 
diffusibilité optimale de l’hydrogène, ce qui a été expliqué par l’influence des joints triples qui 
constitueraient des sites préférentiels de piégeage. Des études plus récentes ont par ailleurs 
démontré le même effet dans un acier [200]. Dans le cadre de cette étude, les tailles de grains sont 
suffisamment importantes pour que l’effet de ces joints triples soit quasiment invisible. La 
diminution de la mobilité de l’hydrogène dans l’alliage est cohérente avec la diminution de l’aire 
totale des joints de grains [199].  
III.3.5. Conclusion du chapitre 
En résumé, l’ensemble des résultats suggère que le contrôle de la sensibilité à la CSC de 
l’alliage 7046 repose sur la limitation de la diffusion de l’hydrogène. Tout d’abord, l’hydrogène qui 
diffuse d’un site interstitiel à l’autre peut être affecté par la présence des précipités fins qui 
limitent sa progression en augmentant la longueur moyenne que celui-ci doit parcourir pour 
atteindre un joint de grains (Figure III- 45) et en le piégeant, comme l’ont suggéré les essais de 
désorption sur l’alliage à l’état T7-20. Toutefois, il est également important de prendre en 
considération la coalescence lors du revenu des précipités intergranulaires MgZn2 qui peuvent 
également jouer le rôle de site de piégeage, limitant la diffusion intergranulaire (Figure III- 46). Il 
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a également été montré, par une approche macroscopique, que les dislocations sont aussi des sites 
de piégeage efficaces de l’hydrogène lorsqu’elles sont en suffisamment grande quantité. Ces 
constats se traduisent par une diminution du coefficient de diffusion apparent de l’hydrogène 
mesuré au SKPFM dans l’alliage, ce qui est en accord avec les travaux de la littérature [109,132].  
La comparaison de ces résultats avec l’évaluation des propriétés mécaniques de l’alliage 
7046 après exposition en milieu NaCl 0,6 M confirme que la limitation de la diffusion de 
l’hydrogène dans l’alliage améliore sa tenue à la FPH. Les joints de grains apparaissent également 
comme l’hétérogénéité microstructurale qu’il est nécessaire de protéger pour limiter 
l’endommagement. Cette sensibilité des joints de grains tend par ailleurs à valider les mécanismes 
de décohésion induite par l’hydrogène. 
 
Figure III- 45 : Représentation schématique de la diffusion réticulaire dans les grains selon l’état métallurgique (T4 ou T7-20) de l’alliage. 
Considérant que les précipités intermétalliques grossiers et les dispersoïdes jouent un rôle comparable dans les deux microstructures, dans le 
cas du T7-20, la présence supplémentaire de précipités durcissants par rapport à l’état T4 rend plus difficile la diffusion interstitielle : le parcours 
de l’hydrogène pour se déplacer d’une même profondeur est donc plus long à l’état T7-20 
 
Figure III- 46 : Représentation schématique des mécanismes de diffusion intergranulaire en lien avec l’état métallurgique. A l’état T4, l’hydrogène 
se localise dans les joints de grains qui constituent des courts-circuits de diffusion et peut potentiellement se piéger au niveau des précipités 
intergranulaires lorsqu’il y en a. A l’état T7-20, la diffusion est ralentie par la présence de plus nombreux et plus gros précipités intergranulaires : 
l’hydrogène se piège davantage autour de ces précipités et se trouve en quantité moindre dans les joints de grains 
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Conclusion de la partie III 
Les travaux réalisés dans cette dernière partie avaient pour finalité de fournir des preuves 
expérimentales permettant de discuter des mécanismes de CSC relatifs à l’alliage 7046. Ce dernier, 
dont la sensibilité en CSC a été attribuée presqu’intégralement à la fragilisation par l’hydrogène, a 
donc été étudié dans différents états métallurgiques, l’objectif étant de discuter des interactions 
entre l’hydrogène et les hétérogénéités microstructurales. Pour cela, trois types de 
microstructures ont été développées à partir de l’alliage 7046-T4, pour mettre en évidence 
l’influence de la précipitation fine, des dislocations et des joints de grains sur la diffusion et le 
piégeage de l’hydrogène. L’insertion d’hydrogène dans ces différentes microstructures a été 
contrôlée par chargement cathodique en milieu H2SO4. 
L’utilisation du SKPFM pour détecter l’hydrogène dans les alliages d’aluminium ayant été 
mise au point, une étude systématique de la profondeur de pénétration d’hydrogène, en relation 
avec l’abattement des propriétés mécaniques et l’analyse des faciès de rupture, a été réalisée. Il a 
alors été conclu que : 
- L’hydrogène diffusible ne semble pas avoir d’influence critique sur l’abattement des 
propriétés mécaniques de l’alliage. En revanche, lorsque l’hydrogène est localisé dans 
les joints de grains, il contribue à la majeure partie de la baisse de ductilité et à la 
décohésion des joints de grains, menant à la rupture intergranulaire – fragile. 
- Les précipités fins piègent l’hydrogène et limitent sa diffusion réticulaire (précipités 
intragranulaires) et intergranulaires (précipités présents aux joints de grains). Les 
précipités η’ et η induiraient un piégeage de l’hydrogène, probablement du fait de la 
distorsion qu’ils génèrent dans le réseau. De plus, il a été observé que lorsque 
l’hydrogène se localise autour des précipités fins intragranulaires, on mesure un 
abattement des propriétés mécaniques plus faible en relation avec une rupture 
transgranulaire fragile plutôt qu’intergranulaire. Toutefois, des essais de traction lente 
à l’air, au cours desquels une plus grande quantité d’hydrogène peut être introduite 
dans l’alliage, ont montré qu’une fragilisation intergranulaire peut également être 
observée à l’état T7-20. Cela suggère donc que le mode de rupture observé dépend 
également des quantités d’hydrogène insérées au niveau des sites de piégeage. Le 
mode de rupture observé dépend donc des conditions de sollicitation mais également 
des conditions d’exposition au milieu corrosif.  
- Les dislocations sont susceptibles de transporter l’hydrogène sous certaines 
conditions de sollicitation. Les mesures SKPFM réalisées sur des échantillons pré-
écrouis ont permis de mettre en évidence un lien entre une diminution du coefficient 
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de diffusion de l’hydrogène et une augmentation des densités de dislocations dans 
l’alliage. Dans le cas de l’alliage 7046, il a été montré dans la partie II qu’aucun défaut 
géométrique critique ne se forme pendant la sollicitation sous contrainte en milieu 
corrosif. Par conséquent aucune propagation de fissure assistée par la contrainte n’a 
pu être mise en évidence. Toutefois, les présents résultats ont permis de montrer que 
le rôle des dislocations n’est pas à négliger puisqu’elles sont susceptibles de piéger 
l’hydrogène pendant la phase de chargement et de le transporter par la suite. 
L’ensemble de ces résultats a donc permis de confirmer la plupart des hypothèses qui avaient été 
émises à la suite de la seconde partie de l’étude. D’autre part, cela a également permis de soulever 
le rôle déterminant d’autres paramètres microstructuraux comme l’état de précipitation 
intergranulaire, la diffusion intergranulaire de l’hydrogène étant beaucoup plus rapide que la 
diffusion réticulaire. Cela soulève également un certain nombre de perspectives qui seront 
discutées dans la conclusion générale du manuscrit. 
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Conclusion générale & Perspectives 
 
 L’ensemble des travaux réalisés dans cette thèse avait pour objectif de faire avancer la 
compréhension des mécanismes de corrosion sous contrainte (CSC) dans les alliages d’aluminium 
de la série 7000, préalable à tout développement pour une application future de ces matériaux en 
tant que pièces de structure dans le secteur automobile évalué par la société Constellium. Le 
phénomène de CSC, largement observé en milieu aqueux et en présence de vapeur d’eau, conduit 
à un abattement prématuré des propriétés mécaniques de l’alliage et à la fissuration de pièces en 
service. Deux types de mécanismes possibles sont décrits dans la littérature : une fissuration 
assistée par la dissolution de l’alliage et une fragilisation due à l’hydrogène. Toutefois, la 
communauté scientifique s’accorde pour attribuer à l’hydrogène un rôle majeur dans le cas des 
alliages d’aluminium de la série 7000, point sur lequel cette étude a été axée à travers une 
approche expérimentale qui a permis d’apporter des éléments concrets pour enrichir la 
discussion sur le sujet et revisiter les mécanismes de corrosion sous contrainte déjà existants. 
Cette étude a été menée sur un alliage 7046, à l’état T4 pour référence, et outre des essais menés 
à l’air, les expositions en milieu corrosif ont uniquement été réalisées dans une solution de NaCl 
0,6 M afin de limiter les paramètres d’étude. 
Résultats majeurs 
Analyse des mécanismes de CSC 
Avant d’aborder la problématique de CSC à proprement parler, les trois piliers de ce 
couplage environnement – microstructure – mécanique ont été étudiés indépendamment dans 
une première étude. Pour ce qui concerne l’aspect environnement, la comparaison du 
comportement en corrosion de l’alliage 7046 aux états T4 et T7-20 (revenu pendant 20 heures à 
150 °C) a permis de démontrer que dans le milieu d’étude, l’alliage est uniquement sensible à la 
corrosion par piqûres, en lien avec la présence de précipités Al3Fe autour desquels la matrice se 
dissout. Il est par ailleurs notable qu’aucun défaut intergranulaire n’a été observé et que les 
défauts de corrosion ne se sont jamais propagés au-delà de la taille moyenne d’un grain. L’alliage 
s’est donc révélé être particulièrement résistant à la corrosion, et particulièrement à l’état T7-20, 
du fait de la précipitation du zinc et du magnésium (initialement en solution solide) sous la forme 
de particules η-MgZn2 lors du traitement thermique, qui a pour effet d’anoblir la matrice.  
Toutefois, les essais réalisés dans les laboratoires de Constellium ont démontré une forte 
sensibilité de l’alliage à la CSC. Ainsi, dans un second temps, l’influence de l’état de contrainte sur 
le comportement électrochimique et la morphologie des défauts de corrosion a donc été évaluée, 
sans pour autant que l’on parvienne à mettre en évidence des modifications du comportement 
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électrochimique ou de la morphologie des défauts de corrosion. Cela suggère donc que dans le cas 
de l’alliage 7046, le couplage d’une sollicitation mécanique et d’une exposition en milieu 
corrosif ne modifie pas les mécanismes de dissolution anodique.  
Une autre approche a donc été mise en œuvre, avec pour objectif la mise en évidence de 
l’influence de l’hydrogène. La démarche scientifique a consisté à mettre en regard l’abattement 
des propriétés mécaniques, la morphologie des faciès de rupture et la quantité d’hydrogène 
présente dans l’alliage après exposition en CSC. Ces essais ont eu lieu en deux temps : une 
exposition sous contrainte dans le milieu corrosif pour un temps donné, puis une rupture par 
traction à l’air des échantillons. Une relation a alors pu être établie entre l’abattement des 
propriétés mécaniques, la présence de zones de rupture fragile sur les faciès de rupture et 
l’augmentation de la quantité d’hydrogène dans l’alliage, confirmant le rôle de ce dernier. 
A l’état T4, qui présente usuellement un faciès de rupture majoritairement intergranulaire-
ductile, des zones de rupture fragile intergranulaire et transgranulaire ont été observées depuis 
le bord des éprouvettes et jusqu’à une profondeur significativement plus grande que les défauts 
de corrosion observés. A l’état T7-20, seules des zones fragiles transgranulaires profondes de 30 
µm au maximum ont été observées, ce qui est en bonne adéquation avec l’abattement des 
propriétés mécaniques moins important pour l’état revenu.  
Sur la base de ces constats, un premier mécanisme de corrosion sous contrainte en deux 
étapes a pu être proposé. La première étape d’initiation correspond à une phase de 
chargement en hydrogène, absorbé lors des processus de corrosion. Une fois dans l’alliage, 
l’hydrogène diffuse dans le réseau, ou bien le long des joints de grains qui peuvent constituer des 
courts-circuits de diffusion, et pénètre plus en profondeur, jusqu’à ce qu’il rencontre des sites dans 
lesquels il peut se piéger pour abaisser son potentiel chimique. Il a par ailleurs été noté que lors 
de cette étape, aucune influence de la contrainte appliquée, dans la limite du domaine d’élasticité 
de l’alliage, n’a pu être mise en évidence. Il apparait donc qu’une contrainte appliquée dans le 
domaine élastique n’a pas d’influence significative sur la diffusion de l’hydrogène. 
La seconde étape décrit les mécanismes en jeu lors de la rupture à l’air, selon la 
microstructure de l’alliage. A l’état T4, l’hydrogène se localiserait principalement dans les joints 
de grains et dans le réseau. La présence d’hydrogène aux joints de grain en quantité suffisante 
conduirait à une diminution des forces de cohésion intergranulaire expliquant d’une part la 
rupture intergranulaire fragile constatée au plus près des zones exposées au milieu corrosif et 
d’autre part la chute de ductilité. Plus en profondeur dans l’alliage, la moindre quantité 
d’hydrogène aux joints de grains ne permet pas une telle décohésion. Toutefois, l’action couplée 
de la présence d’hydrogène intragranulaire et de l’augmentation de la plasticité locale lors de 
la propagation des fissures intergranulaires favoriserait une rupture transgranulaire localisée 
selon des plans préférentiels.  
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Dans le cas de l’état T7-20, la diffusion de l’hydrogène est limitée par la présence des 
précipités η, d’une part parce que le chemin qu’il doit parcourir pour rejoindre les joints de grains 
est considérablement rallongé et d’autre part parce que ces précipités peuvent constituer des sites 
de piégeage fort pour l’hydrogène, bien que peu d’études permettent de le confirmer. Il en 
résulterait une localisation de l’hydrogène dans les premiers grains sous la surface exposée au 
milieu. Il est alors envisagé que, lors de la sollicitation en traction, l’hydrogène localisé dans les 
grains interagisse avec les dislocations pour favoriser un mécanisme de type HELP, favorisant 
la localisation de la plasticité selon des plans préférentiels et donnant lieu à une rupture 
transgranulaire fragile. 
Identification des interactions hydrogène - microstructure 
Cette première étude a donc permis d’identifier trois paramètres microstructuraux de 
premier ordre - les joints de grains, les précipités durcissants et les dislocations - pour ce 
qui concerne le comportement de l’hydrogène dans l’alliage 7046. Toutefois, les théories 
établies sur les interactions entre l’hydrogène et ces éléments microstructuraux ne reposant 
généralement que sur une approche macroscopique, la démarche a été poursuivie à une échelle 
plus locale, à l’aide d’une technique émergente : le SKPFM (Scanning Kelvin Probe Force 
Microscopy). Sur la base de mesures de potentiels de surface réalisées sur des échantillons 
chargés en hydrogène par voie cathodique en milieu H2SO4, une méthode systématique a été 
élaborée pour permettre d’évaluer la profondeur de pénétration de l’hydrogène et 
indirectement, de remonter à des coefficients de diffusion apparents. La robustesse des 
mesures réalisées a été démontrée par une comparaison des coefficients de diffusion mesurés sur 
l’alliage 7046 aux états T4 et T7-20, chacun pour deux durées de chargement en hydrogène 
différentes. Des coefficients de diffusion, de 2,2 ± 0,2.10-14 m2.s-1 pour l’état T4 et de 4,6 ± 0,4.10-
15 m2.s-1 pour l’état T7 ont été mesurés. Ces mesures sont par ailleurs cohérentes avec celles 
trouvées dans la littérature. 
Sur la base de l’utilisation de cette technique, la troisième et dernière partie de ce 
manuscrit a été consacrée à l’étude de l’influence des hétérogénéités microstructurales sur la 
pénétration de l’hydrogène dans l’alliage. La comparaison de quatre états métallurgiques, T4, T7-
5, T7-20 et T7-48, traités thermiquement à 150 °C pendant respectivement 0, 5, 20 et 48 heures, 
a permis de démontrer l’influence des particules durcissantes sur la diffusivité de l’hydrogène. En 
effet, les coefficients de diffusion apparents mesurés, évoluent selon 𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑇4) > 𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑇7 − 5) >
𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑇7 − 20) ≈ 𝐷𝑎𝑝𝑝(𝑇7 − 48), ce qui a été attribué à la coalescence des zones GP et la 
nucléation des précipités η’, puis à la coalescence des précipités η’ et leur transition en phase 
stable η. Le couplage de plusieurs phénomènes a été proposé pour expliquer cette évolution des 
valeurs de 𝐷𝑎𝑝𝑝 : l’augmentation de la longueur du chemin à parcourir par l’hydrogène pour 
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se déplacer dans le réseau quand la fraction volumique de précipités augmente et le 
piégeage de l’hydrogène au niveau des précipités durcissants. Toutefois, ce dernier point 
reste en discussion. En effet, la stabilisation de la valeur du coefficient de diffusion apparent à 
partir de l’état T7-20 entre en contradiction avec une diminution supposée du nombre de 
particules lors de la prolongation du sur-revenu. Cependant, les différences de fractions 
volumiques n’ont pas pu être justifiées ici, d’une part, et d’autre part, il est également possible que 
le piégeage de l’hydrogène soit lié à un mécanisme plus complexe, lié à la distorsion élastique 
autour des précipités, en lien avec l’écart de paramètre de maille entre ceux-ci et la matrice. Des 
études ont été débutées en ce sens, l’objectif étant d’évaluer les champs de déformation autour 
des précipités durcissants avant et après chargement en hydrogène par des observations au 
METHR. Cette voie reste toutefois à poursuivre afin de statuer sur la question.  
Ces mesures ont été couplées avec l’analyse des faciès de rupture d’éprouvettes chargées 
cathodiquement en hydrogène. Il en est ressorti que, dès l’état T4-5, les zones de rupture 
intergranulaire fragiles observées sur l’état T4, laissent place à des zones de rupture 
transgranulaire fragiles dont la profondeur décroît dans les états T7-20 et T7-48. Ces résultats 
convergent donc vers le mécanisme de rupture proposé à la suite des essais de CSC. 
Enfin, des essais de désorption à température ambiante sur les états T4 et T7-20 ont 
permis de confirmer le piégeage de l’hydrogène au niveau des précipités durcissants et au 
niveau des joints de grains. D’autre part, la comparaison de ces mesures avec l’analyse des faciès 
de rupture a permis de suggérer que l’hydrogène diffusible n’a que très peu d’effet sur 
l’abattement des propriétés mécaniques durant les phénomènes de FPH. 
L’ensemble de ces résultats a donc permis d’avancer sur la compréhension des 
mécanismes en jeu pendant la phase de chargement en hydrogène. La dernière étude menée a 
donc logiquement été axée sur la compréhension de la seconde phase du mécanisme : la rupture 
à l’air. Un transport de l’hydrogène par les dislocations a d’abord été démontré sur la base 
de la comparaison du comportement mécanique de l’alliage sollicité en traction pour différentes 
vitesses de déformation à l’air et sous vide. La présence de bandes de rupture fragiles sur les faciès 
des éprouvettes et une diminution de l’allongement à rupture ont en effet été constatées suite aux 
sollicitations à l’air ambiant uniquement, à faible vitesse de déformation en particulier, ce qui a 
été associé à une absorption d’hydrogène, généré du fait de l’humidité relative de l’environnement 
d’essai. Un mécanisme se basant sur les hypothèses de AIDE a été proposé pour expliquer ce 
phénomène : l’absorption d’hydrogène dans les premiers sites interstitiels sous la surface favorise 
localement la production de dislocations qui peuvent alors piéger l’hydrogène et le drainer 
jusqu’au cœur de l’alliage.  
D’autre part, la comparaison du comportement de l’alliage à l’état T4 et à l’état T7-20 a 
démontré que pour une même quantité d’hydrogène introduite dans le matériau, la profondeur 
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de fragilisation et l’abattement des propriétés mécaniques sont pourtant moins importants après 
un traitement de revenu. Il apparaît donc que les précipités η’ et η limitent la FPH lors des 
deux étapes du mécanisme de CSC : en piégeant l’hydrogène durant la première phase et en 
limitant leur drainage durant la seconde. 
Dans un dernier temps, il a logiquement été décidé d’évaluer la faculté de l’hydrogène à se 
piéger au niveau des dislocations lorsqu’il est chargé par voie cathodique, lors de la dissolution 
anodique en milieu corrosif ou en milieu H2SO4 sous polarisation. Les mesures réalisées sur des 
échantillons d’alliage 7046-T4 pré-écrouis ont démontré un lien entre le coefficient de 
diffusion apparent de l’hydrogène dans l’alliage et la densité de dislocations, confirmant le 
piégeage de cet élément au niveau des dislocations. Par ailleurs, des essais complémentaires de 
traction conventionnelle (vitesse de déformation de 10-3 s-1) après piégeage au niveau des 
dislocations ont mis en évidence une meilleure tenue à la FPH des échantillons pré-écrouis. Ce 
résultat, surprenant en première approche puisqu’il avait préalablement été montré que 
l’hydrogène piégé au niveau des dislocations peut être transporté par ces dernières, a été expliqué 
par le fait qu’une vitesse de 10-3 s-1 semble être trop rapide pour que les interactions H-
dislocations soient maintenues lors de la mise en mouvement des dislocations. Cela suggère que 
l’hydrogène ne peut être transporté par les dislocations que sous certaines conditions. Les 
travaux sur le transport de l’hydrogène par les dislocations nécessitent d’être encore poursuivis 
à travers des observations à une échelle plus locale, éventuellement par la réalisation d’essais in-
situ en MET.  
Finalement, l’interprétation de l’ensemble de ces résultats a été réalisée sans prendre en compte 
la diffusion intergranulaire, alors que des essais réalisés sur des échantillons contenant moins 
de joints de grains ont suggéré que ce processus contribue majoritairement à la diffusion de 
l’hydrogène dans l’alliage. Pour que le mécanisme de CSC soit complet, il est donc également 
nécessaire de prendre en considération l’influence de la microstructure aux joints de grains : la 
présence de précipités intergranulaires et d’une PFZ dans les états revenus. En effet, à l’état T4, le 
faible nombre de précipités intergranulaires facilite la diffusion de l’hydrogène aux joints tandis 
qu’au contraire, à l’état T7-20, la diffusion intergranulaire serait rapidement limitée par la 
présence des précipités intergranulaires dont la taille, d’après la littérature est suffisamment 
importante pour piéger l’hydrogène ou permettre une recombinaison de cet élément en 
dihydrogène. 
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Réponse à la problématique et perspectives générales 
A l’issue de ces travaux, un mécanisme complet a finalement été proposé pour décrire les 
mécanismes de CSC dans l’alliage d’aluminium 7046, faisant ainsi progresser la problématique. Il 
est évident, au vu des travaux de la littérature, qu’établir un mécanisme universel paraît utopique ; 
toutefois, l’intérêt ici réside dans le fait que l’influence de l’hydrogène a pu être étudiée sans 
qu’elle ne soit écrantée par les phénomènes de dissolution anodique. Un certain nombre de 
réponses ont été apportées et peuvent être transposées à d’autres mécanismes, notamment dans 
des alliages dans lesquels l’influence de la contrainte serait plus significative que sur le 7046. Il 
apparaît clairement qu’une optimisation métallurgique de l’alliage 7046 vis-à-vis de sa tenue en 
CSC consiste à produire une microstructure dans laquelle les joints de grains sont le moins 
susceptibles d’être enrichis en hydrogène, configuration qui correspond aux états revenus, du fait 
du piégeage de l’hydrogène par les précipités intragranulaires en particulier. De même, il est 
possible d’envisager l’élaboration de microstructures qui réduisent la sensibilité de l’alliage à la 
corrosion, de sorte à réduire les cinétiques de production d’hydrogène à sa surface. Une étude 
focalisée sur la détermination d’un consensus optimal entre ces deux paramètres pourrait 
permettre d’aboutir à une microstructure présentant un minimum de sensibilité à la FPH. 
 Par ailleurs, la sensibilité de l’alliage à la FPH en présence d’humidité dans l’air sous 
certaines conditions de sollicitation constitue également un point supplémentaire à explorer. Des 
premiers essais réalisés dans une enceinte sous vapeur d’eau ont en effet démontré que, dans un 
tel milieu, l’hydrogène peut pénétrer en quantité jusqu’à 10 fois supérieure à celle mesurée après 
chargement en milieu aqueux. Dans le contexte de l’industrie automobile, ce point ne peut donc 
pas être négligé, notamment pour des pièces subissant des contraintes de fatigue. 
Enfin, ces travaux ont également ouvert à l’utilisation du SKPFM pour répondre à la 
problématique hydrogène sur les alliages d’aluminium ce qui constitue une nouvelle voie à élargir. 
Beaucoup de questions restent en suspens cependant quant à la compréhension du lien entre la 
valeur du potentiel de surface et la présence d’hydrogène dans l’alliage et nécessitent d’être plus 
approfondies. Il a notamment été constaté que des mesures réalisées sur des alliages de natures 
différentes (7046, 2024, inconel 718) pouvaient mener à une réponse en potentiel totalement 
opposée. Pour approfondir les questions que cela soulève, des études complémentaires reposant 
sur des mesures électrochimiques réalisées par SECM (Scanning ElectroChemical Microscopy) ont 
déjà débuté dans l’optique de déterminer s’il existe une relation entre la réponse électrochimique 
locale de l’alliage chargé en hydrogène et les mesures réalisées par SKPFM. De premiers essais 
concluants suggèrent qu’une poursuite dans cette voie pourrait également présenter un grand 
intérêt. 
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 Des mesures locales de composition ont été réalisées par microsonde afin d’apporter des 
éléments de réponse sur la morphologie en feuillets des défauts de corrosion observés sur l’alliage 
7046-T4. La Figure annexe - 1 décrit la démarche employée. Dans un premier temps, une grille 
de mesures de 100 x 100 µm² a été réalisée avec un pas de 25 µm afin de mettre en évidence 
d’éventuelles ségrégations de composition. La Figure annexe - 1b montre une composition très 
homogène de l’alliage à l’exception de pics locaux de concentration en Fe qui correspondent au 
passage de la sonde au niveau des précipités intermétalliques grossiers au fer. 
 
Figure annexe - 1 : a) Micrographie MEB de la zone analysée par microsonde et b) mesures correspondantes pour les principaux éléments 
d’alliage. 
 Dans un second temps, afin de détecter plus précisément les zones pertinentes à analyser, 
des échantillons (plan L-TC) ont été partiellement immergés dans NaCl 0,6 M, comme décrit sur 
la Figure annexe - 2a. De cette façon, il a été possible de repérer à la surface de l’alliage les zones 
ou les feuillets de corrosion se forment (Figure annexe - 2b). Des analyses ont par la suite été 
réalisées à l’interface entre la zone corrodée et la zone saine, proche des défauts intéressants, sans 
toutefois démontrer d’enrichissement local en un quelconque élément d’alliage. 
 
Figure annexe - 2 : a) Géométrie des échantillons utilisés pour les expositions en milieu NaCl 0,6 M et b) image en microscopie optique de la 
zone partiellement corrodée. Des pointés microsonde ont ensuite été réalisés à l’interface entre les deux zones. 
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Annexe B : Analyse de la profondeur de pénétration en hydrogène 
au SIMS 
Avant d’envisager de réaliser des mesures par SKPFM, les profondeurs de pénétration de 
l’hydrogène au sein du matériau ont d’abord été analysées par SIMS, technique plus classiquement 
utilisée. Pour cela, une source d’ions césium a été utilisée sur une zone de 30 µm de diamètre.  
Des échantillons de 7046 aux états T4 et T7-20 ont été préalablement chargés en 
hydrogène en milieu H2SO4 pendant 72 heures, selon le protocole décrit dans le manuscrit 
(paragraphe III.1.1). La surface de l’alliage a alors été progressivement abrasée et les quantités 
d’hydrogène et d’hydroxyde ont été mesurées simultanément. La Figure annexe - 3 montre qu’un 
enrichissement en hydrogène très local, limité aux premiers microns sous la surface a été détecté. 
Cependant, pour toutes les mesures réalisées, les profondeurs d’hydrogène mesurées étaient 
toujours reliées à la présence d’oxygène : il est donc probable que seule la couche d’oxy-hydroxyde 
en surface ait été mise en évidence lors de ces analyses. 
Une autre hypothèse qui a été proposée pour expliquer la faible épaisseur de la couche 
affectée par l’hydrogène est relative à la désorption d’hydrogène, du fait du vide poussé que 
requièrent les analyses SIMS. Cependant, comme cela a été discuté dans ce manuscrit, une partie 
de l’hydrogène qui pénètre dans l’alliage au cours du chargement cathodique est piégé dans la 
microstructure et ne devrait donc pas avoir désorbé. Finalement, il est également possible que les 
mesures réalisées n’aient pas été réalisées suffisamment en profondeur : comme cela a été discuté, 
l’hydrogène pénètre sur plus de 100 µm de profondeur. Dans tous les cas, les analyses SIMS ainsi 
menées n’auraient pas permis de réaliser des analyses aussi profondément dans la matière. 
 
Figure annexe - 3 : Analyses SIMS réalisées en profondeur sur des échantillons de 7046 préalablement chargés en hydrogène pendant 72 heures 
en milieu H2SO4 : a) T4 et b) T7-20. 
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Annexe C : Développement d’une technique de chargement en 
hydrogène 
Plusieurs paramètres expérimentaux ont été testés avant de parvenir à mettre au point 
une méthode de chargement en hydrogène par voie cathodique qui soit efficace. Deux milieux ont 
été sélectionnés après une étude de la littérature : NaOH et H2SO4. Pour ce qui concerne le premier 
milieu, les essais sont généralement réalisés par simple immersion, sans polarisation. La Figure 
annexe - 4 met en évidence la morphologie de la surface après 72 heures de maintien dans NaOH 
à pH 10. Une attaque intragranulaire et une dissolution des particules intermétalliques grossières 
ont pu être observées. Sur la base de ces observations, il a donc été décidé de ne pas réaliser les 
chargements dans ce milieu. 
 
Figure annexe - 4 : Micrographie MEB de la surface de l'alliage après un maintien de 72 heures dans NaOH pH 10. 
Des essais ont donc été réalisés en milieu H2SO4 à pH 2 sous polarisation cathodique. Le 
pH de la solution a été ajusté afin de respecter les limites de courant imposées par le potentiostat 
utilisé dans ces travaux. Initialement, un potentiel de -2 V/ECS a été appliqué afin d’imposer un 
potentiel localisé sur le palier de réduction de l’hydrogène. Toutefois, la Figure annexe - 5a 
montre que la surface des échantillons ainsi chargés présente une couche épaisse de couleur 
sombre. Des analyses complémentaires ont été réalisées par DRX afin de déterminer la 
composition de cette couche. La Figure annexe - 5b met en évidence la formation d’une couche 
correspondant à 𝐴𝑙2𝑆𝑂4(𝑂𝐻)4 ∙ 7𝐻2𝑂 ou𝐴𝑙2(𝑆𝑂4)3(𝐻2𝑂)5, c’est-à-dire, des couches de sulfate 
d’aluminium hydraté.  
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Figure annexe - 5 : a) Micrographie MEB de la surface de l’alliage chargé en milieu H2SO4 sous un potentiel cathodique de -2 V/ECS et b) analyses 
DRX de la couche « noire » formée en surface. 
 Par ailleurs, l’influence de cette couche sur la pénétration d’hydrogène a été évaluée par 
des mesures de quantité d’hydrogène dans l’alliage. La Figure annexe - 6 met en évidence une 
forte quantité d’hydrogène présente dans l’alliage 7046-T4 ainsi chargé en hydrogène quand 
l’échantillon n’a pas été poli avant le dosage. En revanche, après polissage, il a été observé que la 
quantité d’hydrogène dans l’alliage est similaire à celle des échantillons de référence. La couche 
de sulfate qui se forme en surface agit donc comme un écran limitant la pénétration d’hydrogène. 
Par la suite, il a été observé que, pour un potentiel appliqué plus élevé de -1,450 V/ECS, cette 
couche ne se forme pas en surface, ce qui permet ensuite de faire effectivement pénétrer 
l’hydrogène dans le cœur du matériau, ce qui a été confirmé par les mesures réalisées par SKPFM. 
 
Figure annexe - 6 : Analyse comparative de la quantité d’hydrogène mesurée dans l’alliage 7046-T4 chargé pendant 72 heures en milieu H2SO4 
sous un potentiel appliqué de -2 V/ECS avant et après polissage de l’extrême surface. 
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pénétration de l’hydrogène 
 L’effet de l’application d’une contrainte pendant le chargement en hydrogène sur la 
pénétration de cet élément a également été analysé. La Figure annexe - 7a décrit le montage 
réalisé pour ces essais : une lame de flexion de 7046-T4 a été maintenu à 80 %Rp0,2 en flexion 4 
points et ainsi immergée en milieu H2SO4 sous polarisation cathodique. Par la suite, selon le 
protocole décrit dans ce manuscrit (paragraphe III.1.1), la profondeur de pénétration de 
l’hydrogène a été mesurée par SKPFM. La Figure annexe - 7b met en évidence une augmentation 
significative de la profondeur de pénétration lors du chargement sous contrainte. Sans contrainte, 
la profondeur maximale avait été mesurée à 280 µm sur l’alliage 7046-T4 pour 72 heures de 
chargement, tandis qu’ici, on mesure une profondeur de presque 600 µm. 
 Il semble donc que la contrainte a effectivement un effet sur la pénétration de l’hydrogène. 
Toutefois, cela entre en contradiction avec le fait que, lors des essais de CSC, aucun effet de la 
contrainte n’a pu être mis en évidence sur la profondeur des défauts et sur l’abattement des 
propriétés mécaniques. Il est important de noter ici que les essais sont réalisés à déformation 
imposée, ce qui implique un phénomène de relaxation. Lors de ces essais, il est donc possible qu’un 
mouvement des dislocations soit permis et, comme cela a été mis en évidence dans le paragraphe 
III.3.3, ce mouvement peut participer à un drainage de l’hydrogène vers le cœur du matériau. 
 D’autre part, un seul échantillon a été réalisé pour cette étude. Comme cela a été présenté 
dans le manuscrit, pour les mesures SKPFM, seuls les échantillons présentant les mêmes 
conditions de chargement ont été utilisés. Ici, cela n’a pas été possible. 
 
Figure annexe - 7 : a) Représentation schématique du montage expérimental dédié aux chargements en hydrogène en milieu H2SO4 sous 
contrainte et b) résultat des mesures réalisées au SKPFM sur un échantillon chargé sous contrainte pendant 72 heures. 
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RÉSUMÉ 
Dans un contexte normatif toujours plus sévère concernant les rejets automobiles polluants, la 
substitution des aciers par des alliages d’aluminium dans les structures des véhicules est en plein essor. 
Ce projet de thèse, qui s’inscrit dans un programme de développement de la société Constellium, cible 
plus précisément les alliages d’aluminium de la série 7xxx (Al-Zn-Mg) qui, malgré leurs propriétés 
mécaniques élevées, peuvent présenter une sensibilité à la corrosion sous contrainte (CSC) liée au 
phénomène de fragilisation par l’hydrogène (FPH). La compréhension des mécanismes mis en jeu dans 
ce type d’endommagement constitue donc une première étape vers une optimisation métallurgique en 
vue d’une industrialisation future de ces alliages dans le secteur automobile.  
La première partie de ces travaux est consacrée à l’étude de l’influence de l’état métallurgique 
de l’alliage 7046 sur son comportement en CSC et à l’identification des mécanismes de dégradation. Un 
lien direct a pu être mis en évidence entre l’abattement des propriétés mécaniques et les modes de rupture 
actifs et la quantité d’hydrogène dans l’alliage. Les deux modes d’endommagement observés, 
intergranulaire-fragile et transgranulaire-fragile, ont respectivement été attribués à un enrichissement en 
hydrogène aux joints de grains et au piégeage de l’hydrogène au niveau des précipités intragranulaires. 
Les interactions entre l’hydrogène et les précipités fins d’une part et les dislocations d’autre part, 
identifiés comme deux hétérogénéités microstructurales critiques vis-à-vis de la FPH, ont été étudiées à 
une échelle plus locale dans la seconde partie du travail de thèse. Les essais ont été réalisés sur des 
échantillons modèles, chargés en hydrogène en milieu H2SO4 sous polarisation cathodique et la 
profondeur de pénétration de l’hydrogène a été évaluée par SKPFM (Scanning Kelvin Probe Force 
Microscopy). L’ensemble des résultats obtenus met en évidence : 1/ un effet « barrière » des précipités 
fins et des dislocations sur la diffusion de l’hydrogène en relation avec un abattement des propriétés 
mécaniques moins important, 2/ un transport possible de l’hydrogène par les dislocations et 3/ 
l’efficacité du SKPFM pour déterminer précisément des coefficients de diffusion apparents de 
l’hydrogène. Ces résultats ouvrent ainsi de nouvelles pistes vers la compréhension des mécanismes de 
CSC dans les alliages Al-Zn-Mg. 
 
ABSTRACT 
Automotive industry is increasingly affected by standards requiring a major cut of polluting 
emissions, leading R&D policies to focus on replacing steel by aluminum alloys. This thesis project, 
initiated by the manufacturer Constellium, focuses on 7xxx (Al-Zn-Mg) aluminum alloys known to have 
high mechanical properties but also to be susceptible to stress corrosion cracking (SCC) partly attributed 
to hydrogen embrittlement (HE). Understanding the mechanisms involved would be a first step towards 
a metallurgical optimization and a future industrialization of these alloys.  
The first part focuses on the SCC behavior of the 7046 aluminum alloy, related to its 
microstructure, and the identification of degradation mechanisms involved. A hydrogen amount – loss 
of mechanical properties relationship was highlighted. The damage observed was explained by the 
presence of hydrogen in the grain boundaries and by a trapping effect of the intragranular hardening 
precipitates, limiting the hydrogen diffusion to the grain boundaries. Interactions between hydrogen and 
hardening precipitates and dislocations, both identified as critical microstructural heterogeneities for 
HE, are studied at a local scale in a second part. The hydrogen effect was characterized by penetration 
depth measurements made by SKPFM (Scanning Kelvin Probe Force Microscopy) on “model” samples 
cathodically charged in H2SO4. The whole results finally highlight: 1/ a “shielding” effect of fine 
precipitates and dislocations on hydrogen diffusivity related to a lower susceptibility to HE, 2/ hydrogen 
transport by dislocations and 3/ the efficiency of SKPFM to precisely measure effective diffusion 
coefficients of hydrogen. These results lead to new opportunities to understand SCC mechanisms in Al-
Zn-Mg alloys. 
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